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Die Entdeckung der Supraleitung 1911 durch Kammerlingh Onnes in Quecksilber eröffnete
der Festkörperphysik wegen der interessanten Eigenschaften ein wichtiges neues
Forschungsgebiet. In den 80er Jahren erfuhr die Suche nach weiteren supraleitenden
Substanzen einen neuen Auftrieb durch die Entdeckung der keramischen
Hochtemperatursupraleiter. Eine für das physikalische Verständnis der Supraleitung
wichtige Substanzklasse stellen die 1994 entdeckten intermetallischen Borokarbide
SEÜ2B2C [Cava94] (SE: Seltenerdmetall; Ü: Übergangsmetall) dar. Zum einen haben sie
eine für intermetallische Verbindungen hohe supraleitende Sprungtemperatur Tc von bis
zu 23 K (YPd2B2C) [Adr94], zum anderen weisen sie Koexistenz von Supraleitung und
magnetischer Ordnung auf, so daß an ihnen beispielhaft die gegenseitige Beeinflussung
beider Phänomene untersucht werden kann.
Die SENi2B2C-Verbindungen mit tetragonal-innenzentierter Kristallstruktur weisen einen
Schichtaufbau aus alternierenden SEC-Ebenen und tetraedrischen Ni2B2-Netzwerken
entlang der c-Achse auf [Sieg94]. Dabei sind die Ni2B2-Netzwerke für die supraleitenden
Eigenschaften verantwortlich während die magnetische Ordnung durch die SE-Ionen der
SEC-Schichten hervorgerufen wird. Die bisher in dem System Y-Ni-B-C bekannten und
diskutierten quaternären Phasen YNiBC, YNi2B2C, Y3Ni4B4C3 und Y2NiBC2, die
unterschiedlichen physikalischen Eigenschaften aufweisen, zeigen ausnahmslos die
tetragonale Kristallstruktur und unterscheiden sich hauptsächlich in der Stapelfolge des
Schichtaufbaus entlang der c-Achse.
Da die physikalische Eigenschaften, wie die supraleitende Sprungtemperatur Tc, eng mit
der Kristallperfektion verknüpft sind, die sich wiederum durch Herstellungsprozeß und
thermische Behandlung der Proben beeinflussen läßt, ist es das Ziel dieser Arbeit,
Realstrukturuntersuchungen im Zusammenhang mit physikalischen Messungen
durchzuführen. Dies bedeutet insbesondere, ein- und zweidimensionale Kristallbaufehler
mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) zu untersuchen und damit den Einfluß
von Stöchiometrieabweichungen hinsichtlich der Baufehlern auf die physikalische
Eigenschaften aufzuklären.
Der erste Teil dieser Arbeit befaßt sich mit der Frage, inwiefern die Kristallperfektion die
Sprungtemperatur Tc beeinflußen kann. Dies wurde gezielt an YNi2B2C-Proben untersucht,
die sowohl hinsichtlich der Zusammensetzung im Homogenitätsgebiet als auch in Bezug
auf das Herstellungsverfahren und die thermische Nachbehandlung variieren. Diese
Untersuchungen wurden erweitert an magnetischen SENi2B2C-Verbindungen und pseudo-
quaternären SE1xSE21-xNi2B2C-Mischreihen, um so den chemischen Einfluß verschiedener
SE-Ionen auf die Realstruktur zu studieren.
1 Einleitung
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Zunächst werden in den Kapiteln 2, 3 und 4 Stand der Forschung, TEM-Methodik und die
Herstellung sowie das thermische Behandlungsverfahren des Probenmaterials behandelt.
Die systematischen Untersuchungen an Versetzungen in Kapitel 5, von denen in der Literatur
bisher noch nicht berichtet wurde, gelten vor allem der Bestimmung der Burgersvektoren
und der Versetzungslinienrichtungen. Die Hinweise auf Versetzungsgleiten bzw. -klettern
in makroskopisch unverformten Kristallen tragen zu einem Verständnis des mechanischen
Verhaltens bzw. des Bindungsverhaltens in SENi2B2C bei.
Kapitel 6 handelt von den chemischen Stapelfehlern infolge des Schichtsaufbaus in c-
Richtung, deren Auftreten stark von der thermischen Behandlung des Probenmaterials
abhängt und zu einer lokalen Stöchiometieabweichung führen kann. Die Modell-
vorstellungen der untersuchten chemischen Stapelfehler ergeben sich aus der
Kontrastanalyse.
Der zweite Teil der Arbeit in Kapitel 7 befaßt sich mit Untersuchungen der Probenreihe
YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5), die durch Zulegierungen von YNiBC zu YNi2B2C
hergestellt wurde. Ziel war die Gewinnung von Proben mit besonders zahlreichen
Stapelfehlern bzw. weiteren planaren Defekten. Darüber hinaus beschäftigt sich dieses
Kapitel noch mit der Frage, ob weitere supraleitenden Phasen existieren. Die
Identifizierungen und Charakterisierungen der dabei beobachteten Phasen wurden durch
unterschiedliche Meßmethoden durchgeführt.
Die Korrelation zwischen der supraleitenden Eigenschaften und der Realstruktur wird dann
in Kapitel 8 vorgestellt, bevor in Kapitel 9 die Zusammenfassung erfolgt.
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2.1 Spezielle Kristallstrukturen in Systemen SE-Ni-B-C
Mit der Beobachtung der Supraleitung in den intermetallischen Verbindungen SENi2B2C
(SE = Y, La, Th, Sc, Seltenerd-Ion) im Jahr 1994 eröffnete sich ein neues Gebiet in der
Festkörperphysik zur Erforschung der supraleitenden und magnetischen Eigenschaften
[Cava94a, Naga94]. Dabei kommt diesen Verbindungen insbesondere deshalb besonderes
Interesse entgegen, weil sie eine für intermetallische Verbindungen hohe Sprungtemperatur
im Falle von YPd2B2C mit 23 K im Bereich der A-15 Verbindungen liegt [Adr94] und nur
von der erst kürzlich in MgB2 entdeckten Sprungtemperatur von 39 K [Naga01] übertroffen
wird. Ferner zeichnen sich die SE-Ni-B-C-Verbindungen durch Ordnung der magnetischen
SE3+-Ionen im Bereich des supraleitenden Überganges aus, so daß das Zusammenspiel
beider Phänomene untersucht werden kann.
Die SENi2B2C-Verbindungen weisen einen schichtförmigen Aufbau der Kristallstruktur
aus alternierenden SEC-Ebenen und tetraedrischen Ni2B2-Netzwerken entlang der c-Achse
auf (Abb. 2.1a) [Sieg94a], der an die Hochtemperatursupraleiter erinnert [Bedn86]. Dabei
ergeben sich durch Modifikationen in der Stapelfolge andere Kristallstrukturen, wie die
LuNiBC-Struktur, die durch eine zusätzliche SEC-Ebene aus der SENi2B2C-Struktur
hervorgeht. In dieser homologen Reihe der (SEC)n(NiB)m ergeben sich so weitere Strukturen,
über die im folgenden Kapitel ein Überblick gegeben werden soll.
2.2 Überblick über die Strukturen der homologen Serien (SEC)n(NiB)m
und (SEN)n(NiB)m
Die Kristallstruktur der SENi2B2C-Verbindungen (Abkürzung: 1221-Struktur; Raumgruppe
I4/mmm) wurde von Siegrist el al. an LuNi2B2C aufgeklärt und stellt eine Variante der
tetragonal-innenzentrierten Struktur vom ThCr2Si2-Typ dar, wobei die zusätzlichen C-Atome
in der SE-Ebene liegen [Sieg94a, Sieg94b]. In diesen SEC-Ebenen ist jedes SE-Atom mit
vier C-Atomen (und umgekehrt) quadratisch-planar koordiniert. In den Ni2B2-Netzwerken
verbinden sich die quadratisch-planar angeordnete Ni-Atome mit den zwei aus B-Atomen
bestehenden Ebenen. Jedes B-Atom bildet mit vier benachbarten Ni-Atomen eine BNi4-
Pyramide. Der Ni-Ni-Abstand (0.245 nm in der Ni-Ni-Ebene) ist vergleichbar mit
demjenigen in metallischem Nickel (0.249 nm) [Swan54], was auf eine starke Metall-
Metall-Bindung innerhalb der Ni2B2-Schichten hindeutet. Die Verbindung der Schichten
zu einem dreidimensionalen System erfolgt über kovalente lineare [:B=C=B:]2--
Brückenliganden [King96] mit kurzem B-C-Abstand (0.147 nm), der von der Variation
der SE unbeeinflußt ist [Sieg94b]. Die Gitterkonstanten der tetragonalen Kristallstruktur
hingegen sind abhängig vom beteiligten SE-Ion. So wächst mit zunehmendem
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7Lanthanidradius die Gitterkonstante a von 0.3472 nm in LuNi2B2C auf 0.3801 nm in
LaNi2B2C, während c von 1.0658 nm auf 0.9861 nm abnimmt. In Mischungsreihen partieller
Substitution eines SE-Ions durch ein weiteres wie in TbxY1-xNi2B2C kommt es zu einer
statistischen Besetzung der Seltenerd-Plätze. Dabei bleibt die Kristallstruktur zwar erhalten,
die Gitterkonstanten verändern sich allerdings linear in Abhängigkeit vom Verhältnis der
SE-Ionen [Bitt98].
In der homologen Reihe (SEC)n(NiB)m ist die SENi2B2C-Struktur (n = 1 und m = 2) ein
entscheidender Baustein und die Variation des Schichtaufbaus dieser Struktur entlang der
c-Richtung ermöglicht die Entstehung verwandter Strukturen und damit neuer
Verbindungen. Durch zusätzliche SEC-Ebenen wird aus der SENi2B2C- die SENiBC-
Kristallstruktur (Abkürzung: 1111-Struktur; Raumgruppe P4/nmm) gebildet, die eine
modifizierte Variante der tetragonal-primitiven Struktur des CeFeSi-Typs darstellt
[Sieg94a]. Die Stapelfolge besteht aus je zwei aufeinander folgenden SE-Schichten und
einer Ni2B2-Schicht (Abb. 2.1 b). Analog zur SENi2B2C-Struktur nimmt auch hier mit
zunehmendem Lanthanidradius die Gitterkonstante a zu, während c nahezu unverändert
0.755 nm beträgt [Mas98].




8Durch die Stapelung einer YNi2B2C- und zweier YNiBC-Elementarzellen bildet sich die
Y3Ni4B4C3-Struktur mit n = 3 und m = 4 (Abkürzung: 3443-Struktur; Raumgruppe: I4) (s.
Abb. 2.2a). Entsprechend dieser Stapelung ergibt sich dann auch eine deutlich vergrößerte
Elementarzelle in c-Richtung mit c = 2.56454(7) nm und a = 0.355190(7) nm, die aus
röntgenpulverdiffraktometrischen Messungen ermittelt wurden [Kitô97]. Bei dieser Struktur
unterscheidet sich die Gitterkonstante a kaum von der der YNi2B2C-Struktur.
Eine weitere Phase der homologen Reihe (SEC)n(NiB)m ist Y2NiBC2 (n = 2 und m = 1) mit
tetragonal-primitiver Zelle [Ruka95]. Für ein Kristallmodell aus einer Ni2B2-Ebene und
vier aufeinanderfolgenden YC-Schichten (s. Abb. 2.2b) stimmen die berechneten
Gitterkonstanten recht gut mit den Ergebnissen der röntgenpulverdiffraktometrischen
Analyse von aprim = 0.3570(1) nm und cprim = 1.3064(5) nm überein. Es liegen keine Angaben
zu den Atomkoordinaten vor. Allerdings lassen sich die Elektronenbeugungsbilder nicht
mit diesem Strukturmodell erklären. Die Beugungsaufnahmen an dem [001]-, dem [110]-
und dem [100]-Pol weisen auf eine vergrößerte Superzelle mit a = prim5a und c = 2 cprim
hin.
Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Kristallstrukturen von Y3Ni4B4C3 (a), Y2NiBC2 (b)
und La3Ni2B2N3 (c).
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9In intermetallischen Boronitriden wurden auch die Verbindungen LaNiBN und La3Ni2B2N3
gefunden, wobei LaNiBN die Isostruktur von SENiBC zeigt [Cava94b]. Diese Phasen
gehören zur homologen Reihe (SEN)n(NiB)m und weisen ebenfalls einen SEN- und Ni2B2-
Schichtaufbau entlang der c-Achse auf. Die Gitterkonstante c beträgt 2.0516(5) nm für
La3Ni2B2N3 und 0.7590(4) nm für LaNiBN. Die Gitterkonstante a ist in beiden Verbindungen
mit 0.3721(2) nm und 0.3725(2) nm vergleichbar. Die elektronenmikroskopischen
Untersuchungen (HREM und Beugung [Zand94b]) zeigten, daß in der tetragonal-
innenzentrierten La3Ni2B2N3-Struktur (Abkürzung: 3223; Raumgruppe I4/mmm) drei LaN-
Schichten aufeinander folgen (s. Abb. 2.2 c).
Anhand der bisher bekannten Strukturen der homologen Reihen (SEC)n(NiB)m und
(SEN)n(NiB)m, die in der Tab. 2.1 zusammengefaßt sind, wird deutlich, daß durch die
unterschiedliche Stapelung der SEC- bzw. SEN-Schichten und der Ni2B2-Ebenen neben
der YNi2B2C auch die Strukturen YNiBC, Y3Ni4B4C3, LaNiBC und La3Ni2B2N3 realisiert
werden können. Daraus ist die Existenz weiterer bisher unbekannter Strukturen mit anderer
Schichtfolgen zu vermuten. Die Struktur von Y2NiBC2 ist noch nicht eindeutig geklärt.










Phasen Raumgruppe c [nm] a [nm] Tc [K] Zitat







Y3Ni4B4C3 I4 2.56454(7) 0.355190(7) – Kitô97
Y2NiBC2 ? P4/nmm 1.3064(5) 0.3570(1) – Ruka95
La3Ni2B2N3 I4/mmm 2.0516(5) 0.3721(2) 13.2 Cava94b
LaNiBN P4/nmm 0.7590(4) 0.3725(2) – Zand94b
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2.3 Bisherige TEM-Untersuchungen der Defektstruktur
Elektronenbeugungsuntersuchungen an LuNi2B2C und Y2NiBC2 zeigten Streifen in c-
Richtung, was auf Verwachsungen und flächenhafte Defekte auf der (001)-Ebene hindeutet.
Während bei Y2NiBC2 keine weitere Analyse der flächenhaften Defekte erfolgte [Ruka95],
ergaben die HRTEM-Untersuchungen an den Lu-Ni-B-C-Verbindungen [Zand94a], daß
neben der Verwachsung der 1221- und der 1111-Struktur noch flächenhafte Defekte infolge
fehlerhafter Stapelfolge existieren. Diese weisen die Stapelfolge LuC-B-Ni2-B-(Ni2-B)-
LuC oder LuC-B-Ni2-B-LuC-(LuC)-B-Ni2-B-LuC auf. Simulation mit beiden Modellen
führt zur Übereinstimmung mit dem experimentellen Befund, so daß zwischen beiden
nicht unterschieden werden kann. Die Modelle entsprechen dem Einfügen entweder einer
zusätzlichen Ni2-B- oder einer LuC-Schicht in die 1221-Struktur. In einem anderen Gebiet
wurden Verwachsungen zwischen der 1111-Struktur und einer lokalen 2112-Struktur
beobachtet. Von Kitô et al. konnte mittels HRTEM eine kohärente Verwachsung der
YNi2B2C-Phase mit der 1111- und 3443-Phase entlang der c-Achse abgebildet werden
[Kitô97].
Die HRTEM-Abbildung von La3Ni2B2N3 [Zand94b] zeigt die Verwachsungen der 3223-
Struktur mit den 4224-, 5225- und 6226-Strukturen. Daraus schließen die Autoren, daß
weitere Phasen mit n > 3 der homologen Reihe (SEN)n(Ni2B2) existieren könnten.
TEM-Untersuchungen an Defekten der Hochtemperatur-Supraleiter Y-Ba-Cu-O [Tend87],
Bi-Sr-Ca-Cu-O [Zand88a] und Tl-Ba-Ca-Cu-O [Zand88b] wurden in den 80er Jahren
durchgeführt. Da auch hier ein Schichtaufbau und eine tetragonale Kristallstruktur vorliegen,
ist es interessant, die Defekte mit denen im System SE-Ni-B-C zu vergleichen. Die Systeme
Bi-Sr-Ca-Cu-O und Tl-Ba-Ca-Cu-O sind miteinander verwandt und entstehen durch
Substitutionen von Bi durch Tl und Sr durch Ba. Wie in vielen quinären Systemen ist auch
hier Mehrphasigkeit zu erwarten, wobei die Zusammensetzungen der drei beobachteten
Phasen A, B, C näherungsweise Bi2Sr2CuO6 (Tl2Ba2CuO6), Bi2Sr2CaCu2O8 (Tl2Ba2CaCu2O8)
und Bi2Sr2Ca2Cu3O10 (Tl2Ba2Ca2Cu3O10) ist. Die drei tetragonalen Strukturen unterscheiden
sich nur in der Anzahl der CuO2-Schichten, das heißt, die drei beobachteten Strukturen
bestehen jeweils aus einer, zwei oder drei CuO2-Schichten. Daher besitzen sie die gleiche
Gitterkonstante a, während sich die Gitterkonstante c mit zunehmender Anzahl der CuO2-
Schichten vergrößert, was vergleichbar mit den oben diskutierten Borokarbidsystemen ist.
Auch hinsichtlich der physikalischen Eigenschaften liegen Unterschiede zwischen den
einzelnen Phasen vor. So liegt die supraleitende Sprungtemperatur der Phasen B und C
des Bi-Sr-Ca-Cu-O-Systems bei Tc = 80 K bzw. 105 K und im Tl-Ba-Ca-Cu-O-System bei
110 K bzw. 125 K, während die Phase A des Bi-Sr-Ca-Cu-O-Systems eine deutlich
niedrigere Sprungtemperatur Tc < 20 K besitzt [Mich87].
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Auf einer HRTEM-Abbildung der Phase C des Bi-Sr-Ca-Cu-O-Systems wurden kohärente
Verwachsungen vorwiegend zwischen den Phasen B und C auf der (001)-Ebene beobachtet.
Die Verwachsungen sind ein Beweis für die Koexistenz beider Phasen und führen zu zwei
Abfällen des elektrischen Widerstandes bei 80 K und 105 K, was auf die supraleitenden
Übergänge beider Phasen zurückzuführen ist.
Im Tl-Ba-Ca-Cu-O-System wurden außer den Verwachsungen der Phasen B und C noch
flächenhafte Defekte auf der (001)-Ebene in der Phase C beobachtet. Einer davon weist
die Struktur aus vier CuO2-Schichten auf, welche einer lokalen Zusammensetzung
Bi2Sr2Ca2Cu4O12 entspricht. Die anderen Defekte sind durch die Abwesenheit zweier Ca-
CuO2-Schichten der Phase C erzeugt, wodurch lokal die Struktur der Phase A entsteht.
Zusammenfassend ergibt sich, daß bei diesen Systemen der Borokarbide und
Hochtemperatursupraleiter wegen der Vielzahl der Elemente Mehrphasigkeit vorkommen
kann. Dabei sind die Phasen häufig strukturell miteinander verwandt. Der Schichtaufbau
der Strukturen begünstigt die Entstehung flächenhafter Defekte, wodurch es zu lokalen
Stöchiometrieabweichungen kommen kann.
2.4 Physikalische Eigenschaften
Bei den SENi2B2C-Verbindungen kann Supraleitung für SE = Y, Lu, Sc, Tm, Er, Ho und
Dy unterhalb von 16.5 K [Cava94b, Naga94] beobachtet werden. Da mit Ausnahme von
Y, Lu, La und Sc die Seltenerd-Ionen ein magnetisches Moment aufweisen, kommt es in
den weiteren Verbindungen unterhalb von 11 K zur magnetischen Ordnung [Lyn97], der
die RKKY-Wechselwirkung zugrunde liegt. Dies ist eine indirekte
Austauschwechselwirkung zwischen den 4f-Elektronen der magnetischen Ionen durch die
Leitungselektronen. Dies führt im wesentlichen zu einer antiferromagnetische Ordnung,
die aber in Abhängigkeit vom SE-Ion modifiziert ist. In CeNi2B2C und YbNi2B2C unterbleibt
die Supraleitung wegen des gemischtvalenten Zustandes im Falle von Ce [Naga00] bzw.
des Schwere-Fermion-Verhaltens im Falle von Yb [Yats96]. Daher lassen sich in
Abhängigkeit vom beteiligten SE-Ion die SENi2B2C-Verbindungen nach ihren
physikalischen Eigenschaften in vier Kategorien unterteilen:
1. Koexistenz von Supraleitung und magnetischer Ordnung für SE = Tm, Er, Ho und Dy
2. Supraleitung ohne magnetische Ordnung für SE = Y, Lu und Sc
3. langreichweitige magnetische Ordnung ohne Supraleitung für SE = Tb bis Pr
4. Unterdrückung der Supraleitung für SE = Yb und SE = Ce
Darüber hinaus können durch lediglich partielle Substitution der SE-Ionen in
Mischungsreihen vom Typ SE1xSE21-xNi2B2C supraleitende und magnetische Übergangs-
2 Seltenerd-Nickel-Borokarbide
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temperaturen (Tc bzw. TN) gezielt eingestellt werden. So nimmt in der TbxY1-xNi2B2C-und
TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe Tc mit steigendem Tb-Anteil ab, während mit zunehmendem
Y- und Er-Anteil die magnetische Ordnungstemperatur abnimmt [Bitt98, 99]. Dies führt
dazu, daß für Tb0.4Y0.6Ni2B2C mit TN = 5.7 K im magnetisch geordneten Zustand ein
supraleitender Übergang bei 5.1 K erfolgt.
Für die SENiBC-Struktur konnte nur im Falle von LuNiBC Supraleitung unterhalb von
2.9 K beobachtet werden [Gao94]. Dieses könnte auf das Einschieben der zusätzlichen
SEC-Schicht zurückgeführt werden, da sie eine drastische Änderung der elektronischen
Struktur bedingt, und so die Supraleitung unterdrückt. Wie für die SENi2B2C-Verbindungen
konnte auch für die SENiBC-Verbindungen magnetische Ordnung für SE = Er, Ho, Dy, Tb
und Gd unterhalb von 16.5 K beobachtet werden [Mas98].
2.5 Phasenbildung
Durch erste Untersuchungen von Takeya et al. an gerichtet erstarrten YNi2B2C-Kristallen
konnte nachgewiesen werden, daß die Phase YNi2B2C inkongruent schmilzt [Tak96a,
Tak96b]. Dies bedeutet, daß Schmelze und Festkörper dieser Zusammensetzung nicht im
Gleichgewicht existieren können. Wie der quasibinäre Schnitt aus dem Y-Ni-B-C-
Phasendiagramm in Abb. 2.3, der dem Kristallisationsweg der YNi2B2C-Phase zugrunde
liegt, zeigt, bildet sich diese Phase aus einer peritektischen Reaktion der properitektischen
Phase YB2C2 mit der Restschmelze bei 1570°C [Behr99a]. Bei unvollständiger
peritektischer Reaktion erstarrt die Restschmelze als binäres Eutektikum aus YNi2B2C
und YNi4B oberhalb von 1000°C. Dieses Phasendiagramm  konnte im Prinzip auch für
Borokarbidverbindungen mit anderen SE-Ionen wie Tb oder Ho und auch Mischkristallen
mit SE = Tb0.4Y0.6 nachgewiesen werden, wobei es leichte Unterschiede in den























Schnitt aus dem quaternären
Phasendiagramm Y-Ni-B-C, der





Auf Grund dieses Erstarrungsverhaltens liegen polykristalline Proben häufig mehrphasig
vor, wobei neben der SENi2B2C-Hauptphase mit geringerem Anteil noch weitere
koexistierende Phasen auftreten. Durch physikalische Untersuchungen wie Widerstands-
und Suszeptibilitätsmessungen an YNi2B2C-Proben unterschiedlicher Zusammensetzung
(95 mol% YNi2B2C + 5 mol% einer koexistierenden Phase X) konnte ein
Homogenitätsgebiet der YNi2B2C-Phase nachgewiesen werden [Behr99a], innerhalb dessen





Die verwendeten Untersuchungs- und Analysemethoden sollen in diesem Unterkapitel
erläutert werden. Versetzungen werden anhand des Burgersvektors b

 (Kap.3.1.1) und der
Versetzungslinienrichtung l

 (Kap.3.1.2) charakterisiert, die die Gleitebene der gleitfähigen
Versetzungen aufspannen. Die Bestimmung der Fehlervektoren R

 und der
Stapelfehlerebene dient zur Charakterisierung dieser zweidimensionalen Kristallbaufehler
(Kap. 3.1.3). Die mit den Stapelfehlern verbundenen Partialversetzungen werden hier
ebenfalls hinsichtlich ihrer Burgersvektoren untersucht.
3.1.1 Die Bestimmung des Burgersvektors der Versetzungen mittels
Auslöschungsbedingungen
Versetzungen sind durch den Burgersvektor b

 und die Linienrichtung l

charakterisiert.




Die Bestimmung von b

 erfolgt über die Analyse des Kontrastes, den die Versetzungen in
elektronenmikroskopischen Hell- oder Dunkelfeldaufnahmen hervorruft, die entweder mit
dem Primärstrahl oder mit dem gebeugten Strahl beim Einstellen eines Zweistrahlfalls
(neben dem Primärstrahl nur noch ein einziger stark angeregter Beugungsreflex g  sichtbar)
abgebildet werden.
Der Verzerrungsvektor beschreibt die Verzerrung im Kristallgitter, die durch eine Versetzung
hervorgerufen wird. Er wird in polaren Koordinaten (r, ) wie folgt dargestellt [How62]:
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die Stufenkomponente des Burgersvektors, l

der Einheitsvektor entlang der
Versetzungslinienrichtung und  die Poissonzahl. Weil g R

 die Kontrasterscheinung
verursacht, müssen zur Diskussion der Auslöschung die Terme g b





Stufenversetzung: a) 0eg b 

 und 0eg b l  
 
: totale Auslöschung
b) 0eg b 

 und 0eg b l  
 
: Restkontrast
Schraubenversetzung: 0g b 

: stets Auslöschung wegen 0b l 
 
Versetzung mit Mischcharakter: 0g b 

 und 0eg b g b l    




Eine effektive Unsichtbarkeit in isotropen Medien liegt nach Howie und Whelan für die folgende
Bedingung vor [How62]:
                                             1/ 3g b 

 und ( ) 0.64g b l  
 
.                                             (3.2)
Die Richtung des Burgersvektor b

ist durch Erfüllung der Auslöschungsbedingungen mit




 folgendermaßen bestimmt [Beth82]:










 .                                                  (3.3)
Das Identifizieren des zur Abbildung verwendeten Beugungsreflexes g  spielt daher eine
zentrale Rolle bei der Bestimmung von b

. Während des Mikroskopierens kann für eine
vorläufige Charakterisierung g  indirekt bestimmt werden. Dazu werden die zugehörigen
Netzebenenabstände dhkl im Mikroskop ermittelt. Dies erfolgt im Beugungsmodus durch
Zuordnung der Netzebenenabstände zu den Beugungsreflexen mit Hilfe des
Elektronenmikroskopie-Simulationsprogrammes (kurz: EMS) [Stad87, Stad95]. Für die
YNi2B2C- und die YNiBC-Verbindung wurden die Reflexe* (hkl)g  , die Strukturfaktoren
Fhkl und die Netzebenenabstände dhkl mit Hilfe von EMS für das Pulverdiagramm  berechnet.
Dabei werden nur die Daten der starken Reflexe der beiden Phasen, die in dieser Arbeit
auch häufig verwendet wurden, in Tab. 3.1 nach der Größe der Strukturfaktoren aufgeführt.
Tabelle3.1a: Bei Kontrastexperimenten verwendete starke Reflexe der Phase YNi2B2C.
3 TEM-Methodik
*In der Elektronenmikroskopie werden häufig die Beugungsreflexe hkl in runden Klammern
dargestellt (im Unterschied zur Röntgenbeugung).












Tabelle3.1b: Bei Kontrastexperimenten verwendete starke Reflexe der Phase YNiBC.
Zum Einstellen eines Zweistrahlfalls wird die TEM-Folie um die Normale einer bestimmten
Netzebenenschar, d. h. im TEM entlang eines bestimmten Kikuchibandes, das senkrecht
zum Beugungsreflex g  steht, gekippt. Alle Kikuchibänder bilden die Kikuchikarte, welche
auch als eine “Landkarte” für den Elektronenmikroskopiker dient. Die Standardprojektion
von YNi2B2C ist in Abb. 3.1 schematisch dargestellt, wobei alle Pole den
kristallographischen Richtungen des realen Gitters entsprechen. Weil die untersuchten
polykristallinen TEM-Folien willkürlich orientiert sind und wegen der beschränkten
Kippmöglichkeit des verwendeten Mikroskops Philips CM 20 (a = ± 30° und b = ± 40°),
müssen auch viele hoch indizierte Pole mit berücksichtigt werden.
Als Burgersvektoren der Ganzversetzungen werden die kürzesten Translationsvektoren in
Betracht gezogen, da die elastische Verzerrungsenergie V proportional zu b2 (isotrope
Medien) ist. Dies sind bei den SENi2B2C-Verbindungen mit c  3a:
100]b 

mit (V  b2 = a2), 110]b 

mit (V  b2 = 2a2) und 1/ 2 111]b  

 mit (V  b2 =
2.75a2). Da der längste dieser Vektoren nicht gefunden wurde, werden die weiteren
Betrachtungen für die Vektoren 100] und 110] durchgeführt.
3 TEM-Methodik













Aus den Tab. 3.2 bis 3.4 ist ersichtlich, wie die (111)-, (110)- bzw. (100)-Folien gekippt
werden müssen, um die zur Burgersvektorenbestimmung notwendigen
Abbildungsbedingungen einstellen zu können. Wenn die (111)-Folie (Tab. 3.2) zu dem
Pol [001] bis 25° gekippt wird, können die zwei Auslöschungen für 100]b 

 bei den
Reflexen {200) und {204)  erreicht werden. Entsprechend wird zur Bestimmung von
110]b 

eine Kippung von 23° zu den Polen <201] benötigt. Bei einer (110)-Folie (Tab.
3.3) muß bis 34° gekippt werden; bei einer (100)-Folie (Tab. 3.4) können mit einer Kippung
bis ca. 27° nur 2 Vektoren eindeutig bestimmt werden, während für [010]b 

und [110]
nur ein Reflex mit Auslöschung des Versetzungskontrastes erreicht wird.
3 TEM-Methodik
Abbildung 3.1: Standardprojektion für tetragonale Gitter mit c/a  3.
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Tabelle 3.3: Auslöschungsbedingungen für eine (110)-Folie der SENi2B2C-Verbindung.
3 TEM-Methodik
Tabelle 3.2: Auslöschungsbedingungen für eine (111)-Folie der SENi2B2C-Verbindung.

b [100] [010] [110] [110]Kipp-
winkel
Pol g  g b
(112 ) 00° [111]
( 220 ) 0
19° [221] (114 )
( 024 ) 0
( 112 ) 0 023° [201]
( 204 ) 0





(103 ) 029° [331]
( 013 ) 0

b [100] [010] [110] [110]Kipp-
winkel
Pol g  g b
(112 ) 0
( 220 ) 00° [110]
(004) 0 0 0 0
(116 ) 0
(103 ) 034° [331]
( 013 ) 0
39° [421] ( 024 ) 0
39° [241] ( 204 ) 0
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3.1.2 Bestimmung der Linienrichtung von Versetzungen
Um die Versetzungen mit Stufen-, Schrauben- oder Mischcharakter zu charakterisieren
und eine Aussage über die Gleitebene bei gleitfähigen Versetzungen zu erhalten, muß die
Linienrichtung l

 ermittelt werden. Weil die dazu notwendige Methode (auch als
Spuranalyse bezeichnet) zeitaufwendig ist [Heim70, Edin75 Bd.2], soll sie im Folgenden
genauer beschrieben werden.
Die Projektionsrichtung und der zur Abbildung verwendete Reflex g  geben die Koordinaten
der Abbildung an. Dadurch wird die Richtung der projizierten Versetzungslinie bezüglich
dieser Koordinaten festgelegt. Die Richtung und die Indizierung von g  werden aus der
Beugungsaufnahme, die unter der gleichen Einstrahlrichtung wie die Abbildung
aufgenommen wurde, bestimmt. Bei der Übertragung von g  auf die Abbildung muß die
„magnetische Rotation”, das heißt, die geeichte Orientierungsbeziehung zwischen
Abbildung und Beugungsaufnahme, berücksichtigt werden. Die Projektionsrichtung parallel
zur Einstrahlrichtung D

 wird durch Analyse der Beugungsaufnahme und des dazugehörigen
kristallographischen Pols mit Hilfe des Kikuchibandes erhalten. Die Orientierung der
einzelnen Bilder zueinander ist einer Kikuchikarte zu entnehmen.
Es wird angenommen, daß eine geradlinige Versetzung oder ein Versetzungssegment l

sich in der Ebene befindet, die durch die Projektionsrichtung D  und die Richtung der
projizierten Versetzungslinie pl

 aufgespannt wird. Aus zwei Projektionen wird   l
folgendermaßen bestimmt:
                                           1 1 2 2( ) ( )P Pl C D l D l   
   
, C: Normierungsfaktor.           (3.4)
In der Praxis werden die zwei Vektoren 1 P1D l

 und 2 P2D l

als Großkreise durch das
Wälzen auf stereographischen Projektionen (Wulffsches Netz) gebildet. Der Schnittpunkt
3 TEM-Methodik
Tabelle 3.4: Auslöschungsbedingungen für eine (100)-Folie der SENi2B2C-Verbindung.

b [100] [010] [110] [110]Kipp-
winkel
Pol g  g b
(020) 0
(004) 0 0 0 0
0°
[100]
( 024 ) 0
27° [601] (116 ) 0
37° [401] (114 ) 0
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der zwei Großkreise gibt die räumliche Linienrichtung der Versetzung im Kristall an.
Gewöhnlich werden zwei Einstrahlrichtungen und der damit verbundene Schnittpunkt in
die entsprechenden Positionen in der (001)-Standardprojektion gebracht. Man vergleicht
den Schnittpunkt mit dem in der Nähe liegenden Pole, und so gelingt die Identifizierung
der kristallographischen Versetzungslinienrichtung mit nur wenigen Grad Abweichung.
Im Prinzip genügen nur zwei Projektionen, so daß eine dritte zum Ausschließen von Fehlern
dient.
3.1.3 Bestimmung von Fehlervektoren der Stapelfehler und der Stapelfehlerebene
und des Burgersvektors der Partialversetzungen
Die Bestimmung des Fehlervektors R

 erfolgt analog der Bestimmung des Burgersvektors
durch Erfüllung der Auslöschungsbedingungen. Die Kontrasterscheinung der Stapelfehler
hängt vom Phasenfaktor 2 g R  

ab [Art63]. Die Stapelfehler sind dann ausgelöscht,
wenn = 0 , 2, 4 ... ist. Bei  = , 3, 3/2 ..., ist der Stapelfehler von -Typ [Amel78]
und sichtbar. Für Partialversetzungen ist generell Auslöschung gegeben, falls p 0g b 

ist. Allerdings tritt unter dieser Bedingung wegen ( ) 0g b l  
  Restkontrast auf, der in
Kap. 6.2 beispielsweise für die Partialversetzungsringe in SENi2B2C analysiert wird. Die
Sichtbarkeit der Partialversetzungen liegt auch bei pg ganze Zahlb 

 vor. Eine Faustregel
für die Sichtbarkeit ist  p 1/2g b 

 [Good91]. In diesem Fall ist der Kontrast komplizierter
und hängt noch von dem Abweichungsparameter s sowie der Anisotropie des Materials
ab.
Es gibt in der Praxis zwei Methoden, um die Stapelfehlerebene zu bestimmen:
1. Die Folie wird so weit gekippt, bis die Stapelfehlerebene parallel zum einfallenden
Elektronenstrahl steht, so daß die Abbildung der Stapelfehler eine minimale Breite zeigt
und im sog. Edge-on-Kontrast erscheint.
2. Wegen der beschränkten Kippmöglichkeit im TEM gelingt es nicht, den Edge-on-Kontrast
zu erreichen, was meistens bei den Untersuchungen an den Polykristallen der Fall ist. Die
Linienrichtungen der Schnittlinien der Stapelfehler mit der Folienoberfläche und der
Partialversetzung werden mittels der Spuranalyse bestimmt. Die durch beide Linien




In diesem Kapitel soll ein Überblick über die Herstellung und thermische Behandlung
sowohl der Einkristalle, als auch der Polykristalle gegeben werden, die im IFW Dresden
durchgeführt wurden ([Behr99a, Behr99b] und [Bitt01]). Ferner soll die aus diesen
Ausgangsproben erfolgte Präparation der TEM-Folien erklärt werden.
4.1 Herstellung der Ausgangsproben
4.1.1 Polykristalle
Aus pulverförmigem Bor, Kohlenstoff, Nickel und festen Seltenerd-Stücken wurden im
stöchiometrischen Verhältnis Tabletten gepreßt, die in einer Kalttiegelschwebeschmelz-
anlage induktiv mehrfach aufgeschmolzen wurden. Anschließend wurde durch Abgießen
der Schmelze in eine Kokille polykristalline Stäbe (l = 56 mm,  = 6 mm) hergestellt. Im
Unterschied zur Herstellung im Lichtbogenofen, wie sie in der Literatur beschrieben wird
[Buch95], kommt es bei diesem Verfahren zu einer vollständigen Reaktion der Elemente
und es wird die Bildung hochschmelzender SE-Boride und -Karbide vermieden. Wegen
des schonenden induktiven Aufschmelzens treten hierbei Masseverluste von weniger als
0.5 % auf [Bitt01].Hingegen verdampft bei der Herstellung im Lichtbogenofen wegen der
lokalen Überhitzung Bor und Kohlenstoff, was zu Masseverlusten > 1 % führt. Diese
polykristallinen Gußproben wurden zur weiteren Homogenisierung unterschiedlichen
Glühbehandlungen unterzogen bzw. dienten als Ausgangsmaterial für die
Einkristallzüchtung.
4.1.2 Einkristalle
Die Züchtung der Einkristalle erfolgte durch tiegelfreies Zonenschmelzen mit induktiver
Heizung. Die hierzu erforderliche polykristallinen Stäbe wurden wie oben beschrieben
hergestellt und für die Einkristallzucht nur partiell aufgeschmolzen. Die Schmelzzone (l =
6 mm) wird dabei durch die Oberflächenspannung zwischen Kristall- und Nährstab gehalten.
Bei dem Ziehprozeß werden die Stäbe durch die Heizspule gefahren, so daß auf der einen
Seite der Schmelzzone polykristallines Material des Nährstabes aufschmilzt, während es
auf der anderen Seite zur Kristallisation und damit zu einem Wachsen des Einkristalls
kommt. Bei diesem Verfahren ist es möglich, einen Konzentrationsunterschied zwischen
Schmelze und Festkörper einzustellen [Behr99b], so daß auch sich peritektisch bildende
Verbindungen gezüchtet werden können. Auf diese Weise wurden Einkristalle mit
Durchmessern bis zu 5 mm und einer Länge über mehrere cm hergestellt. Bei dem
kontinuierlichen Ziehbetrieb beträgt die Abkühlung des wachsenden Einkristalls ca.
35 K/h. Am Ende des Ziehprozesses wird durch eine schnellere Abkühlung die zuletzt
flüssige Schmelzzone “eingefroren”. Aus diesem Grunde beträgt die Abkühlung am Ende
des Einkristalls ca. 10 K/s von der peritektischen Temperatur, z.B. 1570°C für YNi2B2C,




Die thermische Nachbehandlung diente der Homogenisierung der Proben. Dies führt bei
den Proben zu einem Ausheilen von Kristallbaufehlern (Mikrohomogenisierung). Bei den
Polykristallen werden darüber hinaus noch durch die Glühung etwaige Nebenphasen
zurückgebildet, bis diese sich im Gleichgewicht mit der SENi2B2C-Hauptphase befinden
(Makrohomogenisierung) [Behr99a]. Es wurden an den untersuchten Proben verschiedene
Glühbehandlungen durchgeführt. Die Glühbehandlung (Abkürzung: G), bei der die Proben
für 110h bei 1100°C geglüht werden, wurde in Anlehnung an die in der Literatur zitierte
Behandlung entwickelt [Cava94a]. Bei dieser Temperatur schmilzt das Eutektikum auf
und es kommt zur Diffusion in die 1221-Phase. Allerdings konnte durch WDX-
Untersuchungen nachgewiesen werden, daß sich noch Reste der properitektischen Phase
in der Probe befinden [Behr99a].
Um das Auflösen der properitektischen Phase weiter zu verbessern wurde eine
Hochtemperaturglühbehandlung (Abkürzung: G3) entwickelt, bei der die Probe eine Stunde
bis zu einer Temperatur von 1450°C geglüht wird, was geringfügig unterhalb der
peritektischen Temperatur (Tp) der 1221-Phase ist. Die Makrohomogenisierung wird
ermöglicht durch die Diffusion der Schmelze des Resteutektikums und durch die
peritektische Festkörperreaktion der Schmelze mit der properitektischen Phase zur 1221-
Phase. Dieses wird besonders durch den hohen Diffusionskoeffizienten unterhalb der
peritektischen Temperatur unterstützt. Durch eine nachfolgende Glühung über 24 h bei
1100°C wird die Mikrohomogenisierung der 1221-Hauptphase durch Ausheilen der
Punktdefekte weiter ermöglicht [Behr99a].
4.2 Präparation der TEM-Folien
Die Präparation der TEM-Folien ist für eine erfolgreiche mikroskopische Untersuchung
von entscheidender Bedeutung. Damit die Präparate im TEM durchstrahlbar sind, darf die
Dicke nicht mehr als 0.1 µm [Will96] betragen. Dies stellt insbesondere bei den spröden
Borokarbiden besondere Anforderungen an den Experimentator.
Zunächst wird aus dem Probenmaterial, welches im Fall von Einkristallen vorher mittels
Laue-Verfahren orientiert wurde, ein 0.5 mm dickes Plättchen mit einer Diamantdrahtsäge
(Firma Well) gesägt. Aus diesem wird eine Scheibe von 3 mm Durchmesser mit dem
Ultralschallbohrer (Firma South Bay Technology Model 380) herausgebohrt, dabei muß
das Plättchen zur Stabilisierung des spröden Materials in den Zweikomponentenkleber
GATAN eingebettet und auf der Heizplatte bei 150 °C für 15 Min. ausgehärtet werden.
Im nächsten Schritt erfolgt der Abschleifvorgang. Das Plättchen wird mit Hilfe eines
Mikrometerschraubenhalters auf 100 µm planparallel von beiden Seiten naß abgeschliffen.
Dazu wird Schleifpapier abnehmender Korngröße (15, 10, 5 µm) auf einer rotierenden
4 Probenpräparation
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Schleifmaschine (Bühler Nolopol 12) benutzt. Eine der abgeschliffenen Seiten wird
nacheinander mit 3 µm-, 1 µm- und dann 1/4 µm-Diamantpolierpaste auf einer der Körnung
entsprechenden Polierscheibe poliert. Anschließend wird die polierte Seite mit dem Kleber
auf einen Molybdänring geklebt, der als Objektträger (Außen =3 mm, Innen = 2 mm) dient.
Mit Hilfe einer Dimpelmaschine (Fischion Model 2000) kann eine Mulde mit einer
Restdicke zwischen 20 bis 30 µm in die Probe geschliffen werden. Sie entsteht indem ein
Schleifrad aus Messing, dessen Mittelpunkt in der Rotationsachse der Probenscheibe liegt,
und der Probentisch gleichzeitig um die zueinander senkrecht stehenden Achsen rotieren.
Bei der folgenden Politur der Mulde kommen ein Filzrad und Diamantpaste (1 µm und
dann 1/4 µm) zum Einsatz und das Auflagegewicht von 20 g auf 10 g reduziert. Um die
Verbiegung der dünnen Mulde während des raschen Drehens unter dem Auflagegewicht
zu verhindern, wird im vom Mo-Ring und der Proben gebildeten Hohlraum die
Stützunterlage aus gleichem Ringmaterial mit Klebstoff gefüllt. Die Probe wird
anschließend mit Aceton vom Stempel abgelöst und die an ihr haftenden Wachsreste werden
unter einer Spülung mit Aceton entfernt.
Bei jedem Schleif- bzw. Poliervorgang ist darauf zu achten, daß die Probe bei jedem Wechsel
des Schleifpapiers oder der Diamantpaste gut mit Wasser und z. T. auch mit Aceton sauber
gespült wird. Dadurch werden Kratzer auf der Probenoberfläche vermieden.
Im abschließenden und entscheidenen Präparationsschritt, dem Ionenstrahldünnen, wird
die Scheibe in einen speziellen Probenhalter einer Baltec RES-010-Ionenätzanlage
eingebaut. Zwei Ar+-Ionenstrahlen, die in das Drehzentrum der Scheiben justiert werden
müssen, beschießen die rotierende Scheibe von beiden Seiten mit einer
Ionenbeschleunigungsspannung von 4.0 kV und einer Stromstärke von 1.0 mA unter einem
Winkel von 10° zur Oberfläche. Diese Parameter, die einen optimalen Beschuß für die
Borokabide ermöglichen, wurden durch mehrfache Versuche ermittelt. Eine niedrige
Ionenstrahlenergie vermeidet die Wechselwirkung der Ionen mit dem Probenmaterial und
reduziert die Oberflächenrauigkeit. Dies geschieht so lange, bis ein Loch mit einem
keilförmigen dünnen Rand entsteht. Dieser keilförmige Bereich ist für Elektronen
transparent. Durch das gleichzeitige Bestrahlen von beiden Seite werden die Spannungen
in der Probe deutlich verringert. Eine begleitende Kühlung des Probenhalters und damit
der Probe verringert dabei die Rauigkeit der Oberfläche.
Unter Einwirkung eines Gegenfeldes wird der Ar+-Strahl im Feld flacher auf die Probe
gelenkt, um damit größere dünne Bereiche an dem Lochrand zu erzielen [BAL94]. Dazu
wird die Probe etwa 3 Stunden mit einem Gegenfeld von 1 kV zwischen Probentisch und
Ionenquelle unter dem verringerten Einschußwinkel von 7.5° poliert. Die gesamte Ätzzeit
lag im Durchschnitt bei 25 Stunden.
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Um die Kontamination der Probe durch Zerstäuben des metallischen Haltermaterials durch
Ionenstrahlen zu vermeiden, wird ein oszillierender Drehteller aus Graphit [Stre96]
eingesetzt, in den die Probe eingebaut wird. Da der Drehteller nur um 30° oszillieren
kann, wird die Probe nach ca. 10 Stunden um 90° gedreht und erneut in den Probenhalter
des Drehtellers eingebaut. So kann durch den Einschuß der Ionenstrahlen von verschiedenen





In diesem Kapitel sollen die Versetzungsuntersuchungen im Hinblick auf die folgenden
Fragestellungen diskutiert werden:
1. Welche Versetzungstypen existieren in tetragonalen SENi2B2C-Verbindungen?
2. Wie beeinflussen die unterschiedlichen Herstellungsverfahren und nachfolgenden
Wärmebehandlungen die Versetzungen?
3. Wie unterscheidet sich die Versetzungsanordnung in Ein- und Polykristallen?
4. Kann durch die unterschiedlichen Seltenerdmetalle (SE = Y, Tb, Ho-, Er-, Ce-,
Y0.6Tb0.4,Er0.8Tb0.2) die Versetzungsanordnung beeinflußt werden?
5. Lassen sich Aussagen über Gleitsysteme bzw. Klettervorgänge von Versetzungen
machen?
6. Gibt es eine Korrelation zwischen den Versetzungsanordnungen und den
physikalischen Eigenschaften?
Um diese Fragen zu beantworten, wurden insgesamt 18 Proben mittels TEM untersucht,
die unterschiedliche chemische Zusammensetzung besitzen bzw. verschiedene thermische
Behandlung erfahren haben. Bei dem polykristallinen YNi2B2C wurden Proben aus
unterschiedlichen Bereichen des Homogenitätsbereiches untersucht, die auch verschiedene
Wärmebehandlungen erfuhren. Um den Einfluß der verschiedenen SE-Ionen auf die
Gitterperfektion zu studieren, wurden weitere SENi2B2C-Polykristalle untersucht, die alle
bei 1450°C geglüht worden waren. Bei Einkristallen wurde insbesondere die Verteilung
der Kristalldefekte über die Länge betrachtet, indem Proben aus Anfangs-, Mittel- und
Endbereichen untersucht wurden.
Einen Überblick über die beobachteten Versetzungen verschafft Kap.5.2, wobei die
allgemeinen Ergebnisse in Tab. 5.1 zusammengefaßt werden, während die einzelnen
Beispiele in den folgenden zwei Unterkapiteln diskutiert werden. Die Hinweise auf das
Gleiten und Klettern der Versetzungen werden in Kap. 5.3 behandelt. Nach der Darstellung
von Versetzungsdichte und Rißausbreitung folgt in Kap. 5.6 die Diskussion.
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5.2 Versetzungen in SENi2B2C
Die untersuchten TEM-Proben, die verschieden thermisch behandelt wurden, können je
nach der Dichte der Kristallbaufehler in homogen und inhomogen unterschieden werden.
Als inhomogene Proben werden die ungeglühten Polykristalle, die bei 1100°C geglühten
YNi2B2C-Polykristalle und der Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls bezeichnet.
Die homogenen Proben sind die bei 1450° behandelten Polykristalle und die Anfangs-
und Mittelteile der Einkristalle.
Die dominierenden Burgersvektoren und die Versetzunganordnungen in den insgesamt 18
untersuchten Proben sind für homogene Proben in Tab. 5.1 und für inhomogene Proben in
Tab. 5.2 zusammengefaßt, wobei die Abkürzungen PK und EK die Poly- und Einkristalle
bezeichnen. Typische Beispiele werden in den Kap. 5.2.1 und 5.2.2  behandelt.
Die Untersuchungsergebnisse zeigen:
Im Wesentlichen wurden die zwei Burgersvektoren <100] und <110] beobachtet, wobei
das Auftreten der einzelnen Typen von der thermischen Behandlung abhängt. Während
die <100]-Versetzungen bevorzugt in homogenen Proben beobachtet wurden, liegen die
<110]-Versetzungen besonders in inhomogenen Proben vor.
Die Dichte der Versetzungen verringert sich generell durch die Glühung bei 1450°C. Die
Versetzungstypen und Versetzungsanordnungen werden offenbar nicht durch die
Abweichung von der Stöchiometrie im Homogenitätsgebiet der YNi2B2C-Phase oder durch
die unterschiedlichen SE-Ionen wie Tb, Ho, Er, Ce, Tb0.4Y0.6 oder Tb0.2Er0.8 beeinflußt.
Abgesehen von den Kleinwinkelkorngrenzen (KW-KG) in Polykristallen unterscheiden





















































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































5.2.1 Versetzungen in homogenen Proben
In den meisten Einkristallen wurden nur vereinzelt Versetzungsknoten neben einzeln
liegenden Versetzungen gefunden. In den sieben untersuchten polykristallinen Proben jedoch
wurden neben den dominierenden <100]- Versetzungen mehrmals <110]-Versetzungen
als Bestandteil von Versetzungsnetzwerken nachgewiesen. Derartige Versetzungsnetzwerke
finden sich in fast allen homogenen polykristallinen Proben, unabhängig von der chemischen
Zusammensetzung. Abbildung 5.1 zeigt einen Ausschnitt eines Netzwerks in der YNi2B2C-





h o m o g e n e n
Y N i 2 B 2 C - P o l y -
kristall.
Abbildung 5.1: Versetzungsnetzwerk mit [100]-, [010] - und [110] -
Versetzungen im YNi2B2C-Polykristall B, Kornorientierung  [021]
a) [021]D  ; (112)g  : alle Baufehler sichtbar
b) [111]D  ; (112)g  : Versetzungen mit [110]b 

 ohne Kontrast








[021] (112) 1 1 2
[111] (112) 1 1 0
[021] (200) 2 0 2
5.1a
5.1b
[021] (024) 0 2 2
b
 [100] [010] [110]
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Ein anderes Beispiel wird anhand der Kontrastanalyse in Abb. 5.2 für die
Versetzungsanordnung im Anfangsbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalles B gezeigt.
Insgesamt liegen zwei Knoten innerhalb dieser Konfiguration vor. [110]-Versetzungen
befinden sich an den Stellen C1 und C2. Sie sind bei (112)g  ausgelöscht (Abb. 5.2d).






Abbildung 5.2: Versetzungsstruktur in Anfangsbereich des Y0.6Tb0.4Ni2B2C-Einkristalls B.
Folienorientierung zwischen [021] und [111]; A: [100]Ab 

; B: [010]Bb 

; C: [110]Cb 

.
a) D   7° gegen [021], (112)g  : A, B und C sichtbar
b) D  11° gegen [201], (020)g  : A Restkontrast
c) D  10° gegen [001], (200)g  : B Restkontrast
d) D   9° gegen [021], (112)g  : C Restkontrast
Diese zwei Beispiele zeigen die Reaktion von zwei <100]-Ganzversetzungen zu einer
<110]-Versetzung, wobei im Fall isotroper Medien kein Energiegewinn auftritt. Ob sich
die <110]-Ganzversetzung weiter in zwei ½<110]-Partialversetzungen aufspalten kann,
wird noch im Zusammenhang mit der Bildung der Stapelfehler in Kap. 6.4 diskutiert. Als
Linienrichtung der Versetzungen in SENi2B2C-Verbindungen wurde häufig die <100]-
Richtung gefunden. Die Versetzungen zeigen dann Stufencharakter.
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Die Abb. 5.3 zeigt die Versetzungsanordnung des homogenen ErNi2B2C-Polykristalls, deren
Kontrastanalyse zur Burgersvektorbestimmung und die Linienrichtungen in Tab. 5.4
zusammengefaßt sind. Die stereomikroskopische Analyse ergibt, daß  die geradlinigen
[010]-Versetzungen A in [100]-Richtung und die [100]-Versetzungen B in [010]-Richtung
verlaufen. Eine weitere bevorzugte Richtung ist [110]  (s. Versetzungen C).
Tabelle 5.4: Kontrastanalyse der Versetzungen in einem Korn des ErNi2B2C-Polykristalls.
Abbildung 5.3: Versetzungsanordnung in einem
Korn des ErNi2B2C-Polykristalls; die
Kornorientierung ist 7.4° von der [111]-Richtung
entfernt.
a) D  6° gegen [111], (112)g  : alle
Versetzungen sichtbar
b) D   5° gegen [201], (020)g  : Kontrast von




c) D  11° gegen [201], (204)g  : Kontrast von







[111] ( 211 ) 1 1 1
[201] (204) 0 2 0
5.3a
5.3b
5.3c [201] (020) 2 0 2
b

A, B, C [010] [100] [010]
l

 A, B, C [100] [010] [110]
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5.2.2 Versetzungen in inhomogenen Proben
In den inhomogenen Proben wurden im Gegensatz zu den homogenen Proben bevorzugt
<110]-Ganzversetzungen nachgewiesen. Sie treten nur vereinzelt auf, wobei sie häufig
gemeinsam mit Stapelfehlern vorliegen und sich auf der (001)-Stapelfehlerebene befinden.
Eine Ausheilung dieser Versetzungen findet nur bei der 1450°C-Glühung statt, während
die Glühung bei 1100°C keine Auswirkung zeigt. Ein Beispiel für <110]-Versetzungen im
inhomogenen YNi2B2C-Polykristall A ist in Abb. 5.4 zu sehen, während in Kap. 5.3.2 die
<110]-Versetzungen im Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls B behandelt werden.
Wie in Abb. 6.4 gezeigt wird, können in diesem Einkristall die dominant auftetenden
<110]-Versetzungen in der (001)-Stapelfehlerebene gemeinsam mit Stapelfehlern
beobachtet werden.
Auf der Dunkelfeldaufnahme des YNi2B2C-Polykristalls A mit (020)g   (Abb. 5.4a) sind
sowohl die Ganzversetzungen A ( [110])Ab 

 als auch B ( [110])Bb 

 als helle Linien
abgebildet. In der Hellfeldabbildung mit (112)g   (Abb. 5.4b) weisen die Versetzungen
A Kontrast auf, während die Versetzungen B ausgelöscht sind. Die Kontrastentstehung
bzw. Auslöschung bei (112)g   in Abb. 5.4c ist genau umgekehrt zu der in Abb. 5.4b
gezeigten.
Abbildung 5.4: <110]-Versetzungen im bei 1100°C geglühten YNi2B2C-Polykristall A, D

  [201].
a) (020)g   (Dunkelfeldaufnahme): A und B sichtbar
b) (112)g  (Hellfeldaufnahme): A sichtbar und Auslöschung von B
c) (112)g  (Dunkelfeldaufnahme): B sichtbar und Auslöschung von A
In Abb. 6.4a sind die mit A gekennzeichneten [110]-Ganzversetzungen gerade und
halbkreisförmig abgebildet, wobei sie an den zwei Schnittlinien der Stapelfehler mit der
Folienoberfläche enden. Dies deutet darauf hin, daß die [110]-Versetzungen A in der
Stapelfehlerebene liegen. Im Gegensatz zu A zeigt eine [010]-Ganzversetzung B keine
Beziehung mit Stapelfehlern. In Abb. 6.4 d unten ist eine Helixversetzung mit [010]b 

abgebildet, die wahrscheinlich vom gleichen Typ ist wie die in Kap. 5.3.2.2 beschriebene.
Die Auslöschungen der Versetzungen A und B werden in Tab. 6.2 aufgeführt.
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5.3 Gleiten, Klettern und Wechselwirkung der Versetzungen mit
Ausscheidungen in SENi2B2C
5.3.1 Gleitsystem <100]{011) im YNi2B2C-Einkristall
Im YNi2B2C-Einkristall G wurde eine Versetzungsanordnung gefunden, aus der auf lokales
Gleiten während des Abkühlprozesses geschlossen wurde. Diese Konfiguration besteht
aus drei Sätzen der Versetzungen 1, 2 und 3, zu denen die zugehörige Kontrastanalyse in
Abb. 5.5 gezeigt wird. Die geometrische Anordnung dieser Konfiguration wurde durch
eine stereomikroskopische Analyse bestimmt. Alle Ergebnisse sind in Tab. 5.5
zusammengefaßt.
Die langen Versetzungen 1 haben den Burgersvektor <110], der in homogenen Proben bei





 haben die Burgersvektoren 2 [100]b 

 und 3 [010]b 

.
Die Analyse der Versetzungen 2 ergab, daß diese als Stufenversetzungen auf parallelen
(011)-Ebenen liegen (s. Abb. 5.5e mit [100]D   und Abb. 5.5a mit [100]D  ). Nach
einer Kippung um rund 50° zur Durchstrahlrichtung [421] (Abb. 5.5 d) sieht man die hohe
Versetzungsdichte in diesen (011)-Ebenen. Da auch 2 [100]b 

 in dieser Ebene liegt, kann
angenommen werden, daß diese die Gleitebene darstellt und daß die Versetzungsanordnung
durch Versetzungsvervielfachung und Gleitung zustande gekommen ist.
Zusammenfassend kann gesagt werden, daß die Versetzungsanordnung von Abb. 5.5 darauf
hindeutet, daß im makroskopisch unverformten Einkristall während des Züchtungsprozesses
Spannungen aufgetreten sind, die zum Versetzungsgleiten in System <100]{011) geführt
haben. Diese Spannungen können daraus resultieren, daß die Einkristalle von einem
polykristallinen Mantel umgeben sind [Graw01], so daß während der Abkühlung die











5.5a [100] (020) 2 0 2
5.5b [100] (004) 0 0 0
5.5c [201] (112 ) 2 1 1




1, 2, 3 [ 011 ] [100] [010]
l

1, 2, 3 [010] [011] [ 011]
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Abbildung 5.5: Gleitfähige Versetzungen im YNi2B2C-
Einkristall G. Folienorientierung  [601]
Versetzungen mit : 1 [110]b 

, 2 [100]b 

, 3 [010]b 

a) [100]D  , (020)g  : Restkontrast von 2
b) [100]D  , (004)g  : Auslöschung bzw.
 Restkontrast von 1, 2 und 3
c) D   [201], (112)g  : Kontrast von 1, 2 und 3
d) [421]D  , (112)g  : Auslöschung von 1




5.3.2 Gleiten und Klettern im Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls
In dem Endstück des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls B, welches erheblich schneller als die
Anfangs- und Mittelbereiche des Kristalls abgekühlt wurde, konnten Hinweise auf
Versetzungsgleiten und Versetzungsklettern gefunden werden. Im Unterschied zum
inhomogenen Kristallende konnten im homogenen Anfangsbereich Hinweise auf
Versetzungsbewegungen nicht beobachtet werden. Da der Endbereich zunächst mit ca.
10 K/s von der peritektischen Temperatur Tp = 1556°C auf 1300°C und dann weiter mit
100 K/h auf Raumtemperatur erheblich schneller abgekühlt wurde als der Anfangsbereich
(35 K/h), kann davon ausgegangen werden, daß die zugrundeliegenden Spannungen
thermisch bedingt sind.
5.3.2.1 Gleitsystem [110](001) und Orowan-Mechanismus
Die Abb. 5.6 zeigt eine unübliche Anordnung durchgebogener Versetzungen in
Stapelfehlerebenen im inhomogenen Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristall B (Ende). Aus dem
bogenförmigen Verlauf dieser Versetzungen folgt, daß sie während des Abkühlprozesses
geglitten sind, sich zwischen Hindernissen durchgebogen haben und bei der weiteren
Abkühlung unter Spannung in dieser Form “eingefroren” wurden.
Das Kontrastexperiment ergab für die Ganzversetzungen A den Burgersvektor [110]. Als
Linienrichtung der geraden Segmente von A4 wurde die [110]-Richtung ermittelt. Die
Versetzungen liegen in der Stapelfehlerebene (001), die damit gleichzeitig die Gleitebene
ist. Damit wäre das Gleitsystem [110](001).
Aus den Abb. 5.6c und 5.6d ist zu entnehmen, daß am Ort der Hindernisse Versetzungsringe
liegen. Die Entstehung solcher Anordnungen kann nach Hull [Hull84] folgendermaßen
rekonstruiert werden (Abb. 5.7): Die gerade Ganzversetzung wird beim Gleiten an
Hindernissen, beispielsweise Ausscheidungen, aufgehalten (Abb. 5.7a) und dehnt sich
zwischen den Ausscheidungen bogenförmig aus (Abb. 5.7 b). Wenn sie sich soweit
ausgelenkt hat, daß sich antiparallele Versetzungsegmente gegenseitig anziehen, kommt
es zur Annihilation. Auf diese Weise kann die Versetzung das Hindernis umgehen und
weiter gleiten. Dabei wird allerdings ein Versetzungsring, der sogenannten Orowan-Ring,
mit gleichem Burgersvektor wie die Versetzung zurückgelassen (Abb. 5.7c).
Einige der Orowan-Ringe sind in Abb. 5.6d zu sehen. Weil der Burgersvektor [110]Ob 

in
der (001)-Ringebene liegt, ist die Ringebene zugleich die Gleitebene. Daher unterscheiden
sich die Orowan-Ringe von den prismatischen Versetzungsringen, deren Burgersvektor
senkrecht auf der Ringebene steht. Die bogenförmige Versetzung zwischen zwei Orowan-
Ringen, die von der vorherigen Versetzung hinterlassen wurden, ist stark durchgebogen,
so daß die antiparallelen Segmente um den rechten Ring fast parallel verlaufen. Wenn der
minimale Radius R = /2  0.7 µm (Abstand der beiden Ringe  1.4 µm) erreicht wird,
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kann die Versetzung die Hindernisse verlassen, wobei jeweils ein zweiter Ring um die
Ausscheidungen hinterlassen wird. Dadurch wird der effektive Abstand zwischen den
Ringen verkürzt und der Hinderniswiderstand für die nachkommenden Versetzungen
vergrößert. Der weitere Vorgang wurde wahrscheinlich durch das Unterschreiten einer
bestimmten Temperatur unterbrochen.
Abbildung 5.6: Versetzungsanordnung im Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalles B,
Folienorientierung [111] ; Ganzversetzungen A und Orowan-Ringe O mit: [110]A Ob b 
 
;
Partialversetzungen P mit: ¼[001]pb 

.
a) D  11° gegen [111] , (112)g  : Kontrast von A, O und P; Stapelfehler in Kontrast
b) D  11° gegen [021] , (112)g  :Auslöschung von A und O
c) D   9° gegen [021] , (200)g  :Auslöschung von A und Stapelfehler




Abbildung 5.7: Orowan-Mechanismus [nach Hull84]
a) Aufhalten einer Versetzung durch unüberwindbare Hindernisse
b) Ausdehung dieser Versetzung zwischen den Hindernissen
c) Verlassen der Hindernisse
5.3.2.2 Helixversetzungen — Hinweis auf Versetzungsklettern
Die Abb. 5.8a zeigt eine Reihe von wendelartigen Versetzungen, die sich in der Mitte der
prismatischen Versetzungsringe befinden. Die Versetzungsringe zeigen in beiden Bildern
nur Restkontrast. Die Kontrast- und die stereomikroskopische Analyse ergibt, daß es sich
um [010]-Ganzversetzungen handelt, die aus Windungen näherungsweise parallel zur (010)-
Ebene bestehen (prismatische Versetzungswendeln). Diese Helixversetzungen wurden
mehrfach in der gleichen Probe (Abb. 6.6) beobachtet.
Die Entstehung der Helixversetzung wird in Abb. 5.9 illustiert [nach Hirt82]: Eine
geradlinige Schraubenversetzung enthält Sprünge aufgrund der thermischen Fluktuation
oder der inneren Spannung (Abb. 5.9a). Die damit verbundenen Stufenkomponenten können
unter der Beteiligung von übersättigten Punktdefekten, die beim Abschrecken „eingefroren”
wurden, klettern, wodurch eine zick-zack-förmige Konfiguration gebildet wird (Abb. 5.9b).
Die Stufensegmente wirken wie ein Dipol und bewegen sich in entgegengesetzte
Richtungen, bis sie gemeinsam mit Schraubensegmenten eine Wendel bilden (Abb. 5.9c).
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Abbildung 5.8: Helixversetzungen im Endbereich des Tb0.4 Y0.6 Ni2B2C-Einkristalls B;
Folienorientierung [111]
a) D  12° gegen [201], (020)g  : Kontrast der Helixversetzung
b) D  13° gegen [021], (200)g  : Auslöschung der Helixversetzung
Abbildung 5.9: Entstehung einer
Helixversetzung [nach Hirt82]:





und Sprüngen AB und CD








5.4 Bestimmung der Versetzungsdichte in YNi2B2C-Polykristallen
Um die Auswirkungen der unterschiedlichen Glühbehandlungen bei 1100°C bzw. bei
1450°C zu finden, wurden die unterschiedlich thermisch behandelten YNi2B2C-Polykristalle
(Proben A, C, D und E), die auch in Tab. 5.1 und 8.1 aufgelistet sind, analysiert. Die dabei













Tabelle 5.6: Versetzungsdichte der YNi2B2C-Polykristalle.
Die Versetzungsdichte beträgt in der bei 1100°C geglühten Probe A ca. 108 bis 109 cm-2
und ist um ein bis zwei Größenordnungen höher als in den drei anderen Proben C, D und
E, die bei 1450°C geglüht wurden.
Die Versetzungstruktur erholt sich offenbar durch die Glühung bei dieser Temperatur, die
120K niedriger als die Schmelztemperatur der YNi2B2C-Phase ist. Dies ließ sich durch
eine nachfolgende Glühung des Probenmaterials der Probe A bei 1450°C bestätigen. Die
Versetzungsanordnungen nach der Glühung ähneln dann denen der Proben C, D und E, bei
denen wenige Einzelversetzungen vorliegen und es zur Bildung von Versetzungsnetzwerken
kommt.
Die Versetzungsdichte wurde auch an YNi2B2C-Polykristallen bestimmt, die bei
verschiedenen Temperaturen verformt wurden [Fers00]. Die Tab. 5.7 zeigt, daß die
Versetzungsdichte mit Erhöhung der Verformungstemperatur bis zu einer Größenordnung
abnimmt. Ursache für die abnehmende Dichte ist die erhöhte Beweglichkeit der
Versetzungen bei höherer Temperatur, die zur  Annihilation von Versetzungen führt. Da
die für die Verformungsexperimente benutzten Polykristalle vor der Verformung schon
bei 1450°C geglüht worden waren, kann angenommen werden, daß die Versetzungsdichte
vor der Verformung bei 107 cm-2 lag, wie bei den Proben C, D und E. Dementsprechend
führt eine Verformung bei einer Temperatur von 750°C bis 850°C zu einer Zunahme der
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Um die beim Gleiten aufzubrechenden Bindungen zu diskutieren, soll hier die damit
zusammenhängende Rißausbreitung behandelt werden.
In einer dünnen [110]-orientierten TEM-Folie des bei 1450°C nachgeglühten
Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls A’ wurde eine zick-zack-förmige Rißausbreitung beobachtet.
Da die dünne TEM-Folie beim Einbau in den Probenhalter des Mikroskops mechanisch
beansprucht wurde, können die Risse entstanden sein. Die Rißfront verläuft auf (110) -
und (001)-Ebenen, wie in Abb. 5.10 zu sehen ist. Die Rißausbreitung entlang dieser
kristallographischen Ebenen spricht dafür, daß ganz bestimmte atomare Bindungen
aufgebrochen werden müssen, auf die in der folgenden Diskussion noch näher eingegangen
wird. Allerdings kann aus der Form der Risse nicht auf die Bevorzugung bestimmter
kristallographischer Ebenen geschlossen werden, weil der Rißverlauf von der
Folienorientierung und dem Spannungsfeld abhängt.
Abbildung 5.10: Rißausbreitung im Y0.6Tb0.4 Ni2B2C-Einkristall A’ mit Folienorientierung [110]
a) D  14° gegen [110], (220)g  : parallel zur (110) -Ebene
b) D    9° gegen [110], (004)g  : parallel zur (001)-Ebene.
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5.6 Diskussion der Gleitsysteme
Als Gleitebenen kommen alle den Burgersvektor b

 enthaltenden Ebenen in Betracht. Die
experimentell häufig beobachtete Bevorzugung bestimmter Ebenen in bestimmten
Kristallstrukturen hängt von der Struktur und den elektronischen Verhältnissen
(Bindungstyp, Stapelfehlerenergie usw.) ab [Kräm81]. Da bisher keine
Verformungsexperimente an orientierten Einkristallen durchgeführt wurden und die
elastischen Konstanten unbekannt sind, ist es nicht möglich, über die Bevorzugung der
verschiedenen Gleitsysteme sowie die Stapelfehlerenergie der SENi2B2C eine quantitative
Aussage zu treffen. Daher kann das Gleiten nur im Zusammenhang mit einem möglichen
Einfluß der Bindungsverhältisse diskutiert werden.
Es darf angenommen werden, daß die Ni-B-Bindungen (Bindungslänge: 0.2108 nm)
gegenüber den starken B=C-Bindungen mit der kurzen Bindungslänge von 0.1492 nm
[Sieg94b] bevorzugt aufgebrochen werden. Die Flächendichte gibt die Anzahl der
aufzubrechenden Ni-B-Bindungen pro Fläche an und wurde für die vier möglichen
Gleitebenen berechnet (Tab. 5.8).
Tabelle 5.8: Flächendichte aufzubrechender Ni-B-Bindungen der Symmetrieebenen der SENi2B2C-
Struktur.
In Abb. 5.11 sind sechs Elementarzellen auf die (100)-Ebene projiziert. Die Spur von drei
möglichen Gleitebenen für eine [100]-Versetzung sind als Linien gekennzeichnet. Es ist
erkennbar, daß die Ni-B-Bindungen durch die Gleitung auf den (011)- und (010)-Ebenen
aufgebrochen werden und die B=C-Bindungen unverändert bleiben. Demgegenüber können
bei der Gleitung auf der (001)-Ebene entweder die Ni-B- oder die B=C-Bindungen
gebrochen werden. Die Flächendichte beträgt dabei entweder 4/a2 für Ni-B oder 1/a2 für
B=C.
Die experimentelle Beobachtung der dicht liegenden [100]-Versetzungen in Abb. 5.5 deutet
darauf hin, daß sie in (011)-Ebenen geglitten sind. Die Pyramiden-Gleitebene {011) ist
gegenüber der Basisgleitung durch ihre geringste Flächendichte aufzubrechender Ni-B-
Bindungen (1.27/a2) ausgezeichnet.
Die Ebene mit nächsthöherer Bindungsdichte {100) wurde nicht als Gleitebene gefunden.







mögliche Gleitebene 011) 100) (001) 110)
Flächendichte 1.27/a2 1.34/a2 4/a2 1.89/a2
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von 4/a2 zunächst jedoch ungünstig erscheint. Andererseits wurde von Ferstl das Gleitsystem
<100)(001) nach Verformung von YNi2B2C-Polykristallen bei 800°C gefunden [Fers00].
Infolge dieses Befundes ergibt sich die Frage, ob die Gleitung dabei zwischen den YC-
und B-Ni-Schichten erfolgt, d.h. die stärkere B=C-Bindung infolge ihrer geringeren
Flächendichte anstelle der B-Ni-Bindung gebrochen wird.
In diesem Zusammenhang sind polarisationsabhängige Röntgenabsorptionsmessungen für
B- und C-Atome an einer gespaltenen YNi2B2C-Oberfläche interessant [Lips00]. Es wurde
beobachtet, daß sowohl die B- als auch die C-Bindung durch das Spalten verändert wurden.
Dies deutet darauf hin, daß wahrscheinlich die B=C-Bindung statt der Ni-B-Bindung beim
Spalten aufgebrochen wurde.
Das Aufbrechen der atomaren Bindungen in (001)- und (110) -Ebenen liegt noch bei der
zick-zack-förmigen Rißausbreitung vor, die in einer dünnen [110]-orientierten TEM-Folie
beobachtet wurde (Abb. 5.10). Auf Grund der röntgenabsorptionsspektroskopischen
Untersuchungen ist es eher wahrscheinlich, daß in der (001)-Ebene die B=C-Bindungen
und nicht die Ni-B-Bindungen aufgebrochen werden. Bei Gleitung entlang {110) müssen
auf jeden Fall Ni-B-Bindungen gebrochen werden. Ihre Flächendichte ist mit 1.89/a2 auch
deutlich kleiner als für die (001)-Ebene mit 4/a2.
Das im Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristall gefundene Gleitsystem <110](001) wird in Kap. 6.4
noch unter einem anderen Gesichtspunkt diskutiert.
Abbildung 5.11: Illustration zur Gleitmöglichkeit einer [100]-Versetzung. Der Burgersvektor
[100]b 





Die Untersuchung der SENi2B2C-Proben im Hinblick auf Stapelfehler wurde durchgeführt,
um zu verstehen, inwiefern durch diese die Stöchiometrieabweichungen innerhalb des
Homogenitätsbereiches der 1221-Struktur realisiert werden und wie diese Fehler die
physikalische Eigenschaften beeinflussen. Darüber hinaus wurde der Einfluß der
Homogenisierung auf die Stapelfehler untersucht.
Die Darstellung von Strukturmodellen möglicher Stapelfehler in SENi2B2C wird  in Kap.
6.1 vorgestellt. Die systematischen TEM-Untersuchungen der Stapelfehler an den poly-
und einkristallinen YNi2B2C-Proben aus verschiedenen Bereichen des
Homogenitätsgebietes werden dann in Kap. 6.2 präsentiert. Stapelfehler konnten
insbesondere in einem bei 1100°C geglühten YNi2B2C-Polykristall nachgewiesen werden.
Die Ergebnisse der Untersuchungen an weiteren magnetischen und supraleitenden SENi2B2C
Verbindungen (SE = Tb, Er, Ce, Ho, Y0.4Tb0.6 und Er0.8Tb0.2) werden in Kap. 6.3 dargestellt.
Diese Proben waren im wesentlichen homogen und zeigten keine Stapelfehler. Nur in dem
Endbereich eines Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls konnten ausgeprägte Stapelfehler beobachtet
werden. Anschließend folgt die Zusammenfassung und Diskussion in Kap. 6.4.
6.1 Strukturmodelle der möglichen Stapelfehler in SENi2B2C
Die homologe Reihe der bekannten intermetallischen Borokarbide (YC)n(NiB)m wurde in
Kap. 2 diskutiert. Da sie alle eine tetragonale Struktur aufweisen (Abb. 2.1 und 2.2) und
aus YC- und B-Ni2-B-Schichten entlang der c-Richtung aufgebaut sind, ist es vorstellbar,
daß Stapelfehler und Verwachsungen auf der (001)-Ebene auftreten können.
Zandbergen et al. hatten flächenhafte Defekte innerhalb der 1221-Phase in Lu-Ni-B-C
gefunden, die sie durch zusätzliche Schichten (entweder LuC oder Ni2-B) simulieren
konnten [Zand94a]. Derartige Fehler können auch im System Y-Ni-B-C erwartet werden.
Sie sind in Abb. 6.1a und 6.1b als Modell dargestellt. Da in den aus entsprechenden
Schichten aufgebauten La3Ni2B2N3 auch die Aufeinanderfolge von mehr als zwei LaN-
Schichten gefunden wurde [Zand94b] und für Y2NiBC2 auch eine Struktur mit mehr als
zwei aufeinanderfolgenden YC-Schichten diskutiert wurde [Ruka95], wird hier als ein
möglicher Stapelfehler auch das Einfügen von zwei zusätzlichen YC-Schichten betrachtet
(Abb. 6.1c). Dadurch vergrößert sich die Elementarzelle lokal um näherungsweise c/4





. Je nach Art der eingefügten Schicht (YC oder Ni2-B) kommt es zu einem
lokalen Überschuß der jeweiligen Elemente, also zu einer lokalen
Stöchiometrieabweichung, was dem Auftreten eines chemischen Stapelfehlers entspricht.
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Weiterhin können Stapelfehler auch ohne Änderung der Stöchiometrie realisiert werden.
Die Überlegung resultiert aus der Beobachtung, daß in inhomogenen Proben häufig <110]-
Ganzversetzungen beobachtet wurden (s. Tab. 5.1). Aus energetischen Gründen ist es
günstig, wenn eine <110]-Ganzversetzung in zwei ½<110]-Partialversetzungen aufspaltet.
Dabei bildet sich zwischen den Partialversetzungen ein Stapelfehler mit R

=½<110]. Erfolgt
die Scherung zwischen einer B- und einer Ni-Schicht, so läßt die Scherung der Ni-Atome
um ½<110] die Ni-Position ungeändert, aber die vier ein Ni-Atom umgebenden B-Atome
zeigen nun eine planare Anordnung (in Abb. 6.1 d senkrecht zur Zeichenebene).
Abbildung 6.1: Schematische Darstellungen möglicher Stapelfehler in SENi2B2C (e. p.:  zusätzliche
eingefügte Ebene; s. p.: Ebene der Scherung).
a) Einfügen einer YC-Schicht, ¼[001]R 
b) Einfügen eines Ni2B-Schichtpakets, ¼[001]R 

c) Einfügen von zwei YC-Schichten, ½[001]R 
d) Scherung in der (001)-Ebene, ½<001]R 
6  Stapelfehleruntersuchungen
46
Diese Konfiguration eines Stapelfehlers (Abb. 6.1d) kann auch durch Einfügen einer YC-
und einer B-Ni2-B-Schicht realisiert werden. Die auf die beiden Arten erzeugten Stapelfehler
unterscheiden sich nur in der Art der begrenzenden Partialversetzungen: der durch Scherung
erzeugte Stapelfehler ist durch gleitfähige Versetzungen mit pb

=½<110] begrenzt wird
(entspricht Schockley’schen Partialversetzungen im f.c.c. Gitter), während der durch
Einfügen (oder Entfernen) von Schichtpaketen YC und B-Ni2-B entstandene Stapelfehler
durch nicht gleitfähige Partialversetzungen mit pb

=½<001] begrenzt wird (entsprechend
Frank’schen Partialversetzungen).
Die Fehlervektoren für die Stapelfehler ½<110] und ½[001] entsprechen sich, da sie sich
nur durch einen Translationsabstand ½[111] unterscheiden (s. Kontrastanalyse in Tab. 6.4).
6.2 Stapelfehler und Versetzungsringe in YNi2B2C
Wie schon bei der Versetzungsstruktur unterscheiden sich die inhomogenen und homogenen
Proben auch hinsichtlich der Stapelfehler. So fanden sich Stapelfehler im inhomogenen
YNi2B2C-Polykristall A (Charakterisierung s. Tab. 8.1), während durch eine Nachglühung
bei 1450°C (YNi2B2C-Polykristall B) offenbar eine Ausheilung stattgefunden hat. Auch
in den homogenen YNi2B2C-Proben C bis G (Polykristalle nach 1450°C-Glühung und
Einkristalle) konnten keine Stapelfehler beobachtet werden.
Gebiete mit hoher Stapelfehlerdichte wurden in einigen Körnern des YNi2B2C-Polykristalls
A beobachtet (Abb. 6.2). Dabei beträgt die Größe dieser Gebiete jeweils ca. 200 µm2,
wobei der mittlere Abstand zwischen dicht liegenden Stapelfehler ca. 50 nm beträgt. Die
beobachteten Stapelfehler in den untersuchten Körnern dehnen sich mit einer Ausnahme
bis zu den Korngrenzen aus.




, (112)g  .
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Es wurde eine Kontrastanalyse der Stapelfehler und Versetzungsringe des YNi2B2C-
Polykristalls durchgeführt, die in Tab. 6.1 zusammengefaßt ist. Abbildung 6.3 zeigt eine
Auswahl der zugrundeliegenden TEM-Abbildungen. Der Stapelfehlerkontrast verschwindet
bei (200)g   und (220)g   (Abb. 6.3 b und c), woraus folgt, daß [001]R

  sein muß.
Aus der Kontrastanalyse ergibt sich eine Übereinstimmung mit dem Fehlervektor
¼[001]R 

. Wenn ½[001]R  

 wäre, so dürften die Stapelfehler bei (112)g  und
(116)g   wegen  = 2 und  = 6 keinen Kontrast zeigen. Die (001)-Stapelfehlerebene
konnte durch ein Großwinkelkippexperiment ermittelt werden.
Abbildung 6.3: Stapelfehler und Versetzungsringe L im
YNi2B2C-Polykristall A. Kornorientierung zwischen [021]
und [131].
a) D  8° gegen [021], (112)g  : Kontrast von
Stapelfehlern und Versetzungsringen
b) D  5° gegen [021], (200)g  : Auslöschung von
Stapelfehlern und Versetzungsringen
c) D  5° gegen [111], (220)g  : wie b)
Aus der Beobachtung, daß die die Stapelfehler begrenzenden Partialversetzungen bei
(200)g   und (220)g  nur Restkontrast zeigen (Abb. 6.3 b und c), kann analog
geschlossen werden, daß [001]pb

  sein muß und es sich damit um Frank’sche prismatische
Versetzungsringe handelt. Auf die Größe des Burgersvektors von ¼[001]Pb 

 kann aus
dem Stapelfehlerkontrast und der Modellbetrachtung (Abb. 6.1 a und c) geschlossen werden.
Die Richtung von pb

 stimmt mit der Variation des Restkontrasts überein. Bei
( ) 0pg b l  
 
 soll kein Restkontrast auftreten. Bei einem kreisförmigen prismatischen
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Versetzungsring liegt ( )p lb 

radial zum Ring in der Ringebene. Damit verschwindet der
Kontrast an den Stellen der Ringe, die parallel zu g liegen. Dies ist in den Abb. 6.3b und
6.3c deutlich zu sehen.
Tabelle 6.1: Kontrastanalyse der Stapelfehler und Versetzungsringe inm YNi2B2C-Polykristall A.
6.3 Stapelfehler in magnetischen und supraleitenden SENi2B2C-Proben
mit SE = Tb, Ho, Er, Ce, Tb0.4Y0.6 und Tb0.2Er0.8
Durch Variation der SE-Ionen in der SENi2B2C-Struktur (SE = Tb, Ho, Er, Ce, Tb0.4Y0.6
und Tb0.2Er0.8) sollte der Einfluß verschiedener chemischer Zusammensetzungen auf die
Bildung von Stapelfehlern und Verwachsungen geklärt werden. Neben den homogenen
polykristallinen Verbindungen HoNi2B2C, ErNi2B2C und Tb0.2Er0.8Ni2B2C, wurden auch
Einkristalle mit SE = Tb und Tb0.4Y0.6 untersucht. Dabei wurden Proben aus den Anfangs-
und dem Endbereich eines Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls mikroskopiert. Damit wurde der
Unterschied der Realstruktur in Bereichen mit unterschiedlicher Abkühlrate untersucht.
Dabei konnte gezeigt werden, daß Stapelfehler, zahlreiche Versetzungsringe und eine
Überlappung von Stapelfehlern nur in TEM-Folien aus dem Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-
Einkristalls B vorlagen, was offenbar auf die schnellere Abkühlung zurückzuführen ist. In
sämtlichen anderen homogenen Proben konnten keine Stapelfehler beobachtet werden.
















6.3a [021] (112)  + 0 +
6.3b [021] (200) 0  0 
6.3c [111] ( 220 ) 0  0 
[041] (114) 2  0 +
[131] (013) 3/2 + 0 +
[061] (116) 3 + 0 +
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6.3.1 Stapelfehler im Endbereich eines Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls
Bei den Einkristallen war es möglich, die TEM-Folie mit Hilfe des Laueverfahrens in
[111]-Richtung orientiert zu präparieren. Somit konnten die Folien um die günstigeren
Zonenachsen gekippt und eine komplette Kontrastanalyse sowohl für Stapelfehler als auch
für Versetzung durchgeführt werden. Dieser Vorteil wurde detailliert in Kap. 3.4 dargestellt.
Ein typisches Beispiel ist in Abb. 6.4 zu sehen, das Ergebnis der Kontrastanalyse ist in
Tab. 6.2 zusammengefaßt.
Es konnten die gleichen Stapelfehler mit ¼[001]R 

 wie bei der Verbindung YNi2B2C
beobachtet werden. Die Kontrasterscheinungen bei { 2)g hk  und {hk3) bzw.
Auslöschungen bei { 0)g hk  und {hk4) haben noch einmal bestätigt, daß ¼[001]R 

sein muß. In Abb. 6.4a endet ein Stapelfehler im Kristallinnern. Er wird durch die
Partialversetzung P mit dem Burgersvektor ¼[001]Pb  

 begrenzt.
Der Neigungssinn der Stapelfehler ergibt sich aus der Bedingung, daß wenn die Reflexe
bei den Dunkelfeld- und Hellfeldaufnahmen entgegengesetztes Vorzeichen haben, die
Schnittlinien der Stapelfehler an der Folienoberseite komplementären, an der Unterseite
gleichen Kontrast zeigen [Edin75 (Bd.3), Beth82]. Die obere und die untere Schnittlinie
in Abb. 6.4a und 6.4 f sind mit O und U gekennzeichnet. Der Vergleich der beiden
Aufnahmen zeigt, daß die obere Schnittlinie der Hellfeldaufnahme bei (112)g  einen
hellen Streifen aufweist, während sie bei der Dunkelfeldaufnahme mit (112)g  einen
dunkleren Kontrast zeigt.
Die Stapelfehlerdichte in dieser Probe ist deutlich geringer als bei dem YNi2B2C-Polykristall
A. Als mittlerer Abstand zwischen einzelnen Stapelfehlern wurde 700 nm ermittelt
gegenüber  50 nm in YNi2B2C.
Tabelle 6.2: Kontrastanalyse von Stapelfehlern, einer Partialversetzung und Ganzversetzungen A























6.4a [111] (112)  0 0 0
6.4b [001] (200) 0 0 0 0
6.4c [021] (112)  0 0 0
6.4d [201] (020) 0 0 0 0
6.4e [331] (103) 3/2 0 0 0
[221] (114) 2 0 0 0
[111] (220) 0 0 0 0
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Abbildung 6.4: Stapelfehler, Ganzversetzungen A und B und Partialversetzung P im Tb0.4Y0.6Ni2B2C–
Einkristall B (Ende); Folienorientierung [111] . Burgersvektoren von A: [110]Ab 

, B: [010]Bb 

und P: ¼[001]Pb  

.
a) [111]D   , (112)g  : alle Baufehler sichtbar
b) [001]D   , (200)g  : B und P ohne Kontrast, Auslöschung der Stapelfehler
c) [021]D   , (112)g  : A ohne Kontrast
d) [201]D   , (020)g  : P ohne Kontrast, Auslöschung der Stapelfehler
e) [331]D   , (103)g  : B ohne Kontrast




6.3.2 Überlappung von Stapelfehlern im Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-
Einkristalles
Neben den in Kap. 6.3.1 behandelten Stapelfehlern wurde in der gleichen TEM-Folie eine
Überlappung von Stapelfehlern beobachtet, die innerhalb von prismatischen
Versetzungsringen liegt. Die Stapelfehler weisen einen unterschiedlichen Kontrast bei
(112)g   auf (Abb. 6.5a). Die begrenzenden Versetzungsringe sind in Abb. 6.5b besser
zu erkennen und numeriert, weil die Stapelfehler hier bei (020)g   ausgelöscht sind. Der
Stapelfehlerkontrast ist im Bereich I zwischen den Ringen 1 und 2 zu sehen, aber im
Bereich II zwischen den Ringen 2 und 3 unsichtbar. Wegen    bei (112)g   und
¼[001]R 

 zeigt der Stapelfehler einen Kontrast im Bereich I. Die Ursache für den
fehlenden Kontrast im Bereich II ist die Überlappung zweier Stapelfehler auf benachbarten
(001)-Ebenen. Der Fehlervektor in diesem überlappenden Bereich ist ½[001]R  , womit
2   ist und der Stapelfehlerkontrast aufgehoben wird. Da der weitere überlappende
Bereich sehr kompliziert ist, ist es schwierig weitere Aussagen zu treffen.
Abbildung 6.5: Überlappung von Stapelfehlern in prismatischen Versetzungsringen
a) [111]D   , (112)g  : alle Baufehler sichtbar
b) [001]D  ,  (020)g  : Auslöschung der Stapelfehler und Restkontrast der Versetzungsringe
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6.3.3 Nachweis der Stapelfehlerebene durch unterschiedliche Projektion eines
Versetzungsrings
Das Ziel dieser Untersuchungen war herauszufinden, ob die die Stapelfehler begrenzenden
Versetzungsringe tatsächlich in der (001)-Ebene liegen. Dazu wurde ein ovaler Ring
untersucht, der sich neben dem Bereich der Überlappung von Stapelfehlern befindet (s.
Abb. 6.5a). Um aus der Formänderung des projizierten Ringes auf die Ringebene schließen
zu können, wurde die TEM-Folie möglichst weit aus der (001)-Ebene gekippt (Abb. 6.6).
Die Kipprichtung und die Kippwinkel zwischen den jeweiligen Aufnahmen bezüglich des





Abbildung 6.6: Unterschiedliche Projektionen eines Versetzungsrings aus dem Endbereich des
Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls.
a) D  5° gegen [001]; (220)g 
b) D  5° gegen [021]  bzw. Kippung um 34.6° gegen [001]; (024)g 
c) D  4° gegen [201]  bzw. Kippung um 29.4° gegen [001]; (204)g 















Zunächst wird angenommen, daß der ellipsenförmige Ring auf der (001)-Ebene liegt (die
Ringnormale zeigt in die [001]-Richtung). Die Durchmesser a, b und c auf der [010]-,
[100]- und [110]-Achse wurden aus der Abb. 6.6a entnommen. Es handelt sich dabei um
Näherungswerte, da die Abbildung bei einer geringen Kippung von  5° gegenüber [001]
entstanden ist. Wird der Ring um den Winkel  um eine Achse gekippt, so wird die
Projektion des Durchmessers auf der senkrecht stehenden Achse um einen Faktor cos
verkürzt. Die gemessenen und die berechneten Projektionen nach den Kippungen liegen
in der selben Größenordnung. Die Annahme stimmt mit den experimentellen
Beobachtungen überein. Damit wird bestätigt, daß von den niedrig indizierten Ebenen nur
(001) als Ebene des Rings und damit des Stapelfehlers in Frage kommt.
Ringdurchmesser
a  12.9 µm
in der [010]-Achse
b  12.2 µm
in der [100]-Achse
c  12.8 µm
in der [110]-Achse
	-Kippen um die senkrecht
stehenden Achse 34.6° 29.4° 16.6°
gemessene Projektion  10.2 µm  9.8 µm  12.2 µm
berechnete Projektion 10.6 µm 10.6 µm 12.3 µm
Tabelle 6.3: Die Änderung der projizierten Durchmesser beim Kippen eines Versetzungsrings um
den Winkel 	 gegen [001].
6.4 Zusammenfassung und Diskussion
6.4.1 Diskussion des Stapelfehlervektors
Zusammenfassend kann durch die Kontrastanalyse zwischen den Tb0.4Y0.6Ni2B2C- und
YNi2B2C-Proben, die Stapelfehler und Versetzungsringe aufweisen, kein Unterschied
hinsichtlich dieser Fehler festgestellt werden. Dies bedeutet, daß die Art der Stapelfehler
nicht von der Zusammensetzung abhängt, sondern nur durch den Schichtaufbau der
tetragonalen Struktur in c-Richtung bedingt ist. Es handelt sich nach dieser Analyse um
eingewachsene Stapelfehler. Dabei ist die Stapelfehlerebene die (001)-Ebene und der
Fehlervektor ¼[001]R 

. Diese Stapelfehler führen zu einer lokalen Abweichung von
der exakten Stöchiometrie, da entweder zusätzliche SE-C- oder Ni2-B-Schichten auf der
(001)-Ebene eingeschoben sind. Die die Stapelfehler begrenzenden Partialversetzungen





Die für die Abbildung der Stapelfehler verantwortliche Phasenverschiebung 2 g R  

ist für die in Kap. 6.1 diskutierten Modelle von Stapelfehlern in der SENi2B2C-Struktur in
Tab. 6.4 zusammengefaßt. Angegeben sind die häufig verwendeten starken Reflexe.
Stapelfehlerkontrast wurde stets bei den Reflexen {112), {116) und {103) gefunden. Danach
ist ¼[001]R 






g 2 g R  

{112)  Kontrast 2 2, 0
{116) 3 Kontrast 6 2, 0
{103) 3/2 Kontrast 3 Kontrast  Kontrast
{200) 0 0 2
{220) 0 0 4, 0
(004) 2 4 0
{204) 2 4 2
Tabelle 6.4: Phasenfaktor der diskutierten Stapelfehler.
Nach der Modellvorstellung der chemischen Stapelfehler (Abb. 6.1a und b) entspricht
¼[001]R 





durch die beiden Fälle erfüllt wird, soll nun durch näherungsweise
Berechnungen des Fehlervektors mit Hilfe von röntgenpulverdiffraktrometrischen
Meßdaten überprüft werden. Diese wurden an homogenen polykristallinen YNi2B2C- und
YNiBC-Proben ermittelt (s. Tab. 6.5) [Belg97].
Abstände [nm] YNi2B2C YNiBC
Gitterkonstante a 0.35273 0.35738
Gitterkonstante c 1.05425 0.767
Abstand der YC-YC-Schichten 0.257
Abstand Ni2-B-Schichten 0.115 0.118







Für den Fall einer eingefügten YC-Schicht wird angenommen, daß R

 gleich dem Abstand
der aufeinanderfolgenden YC-YC-Schichten wie in YNiBC ist (0.257 nm). Im anderen
Fall wäre die Schichtdicke des B-Ni2-B-Pakets von 0.23 nm, die aus dem Abstand der Ni-
B-Schichten berechnet wurde, zu klein, weil die Ni-Schichten im Stapelfehler direkt
übereinander liegen und die metallische Bindungslänge zweier Ni-Atome schon 0.249 nm
beträgt [Swan54] (vergleichbar mit dem Abstand der Ni-Ni-Atome in beiden Phasen, s.
Tab. 6.5). Daher sollte R  mindestens diesen Betrag haben. Der Unterschied beider
Stapelfehlermodelle ist nach der Abschätzung nicht so groß, daß danach eines der Modelle
deutlich bevorzugt wird.
6.4.2 Diskussion der <110]-Versetzungen im Zusammenhang mit Stapelfehlern
Im Anschluß an die Diskussion der chemischen Stapelfehler mit ¼[001]R 

 sollen jetzt
die Stapelfehler im Zusammenhang mit den <110]-Ganzversetzungen betrachtet werden.
Die <110]-Ganzversetzungen wurden vereinzelt in dem homogen YNi2B2C-Einkristall G
gefunden (Kap. 5.3.1, Abb. 5.5). In dieser Probe wurden keine Stapelfehler beobachtet.




 entsprechend Abb. 6.1 d verbunden wäre, konnte nicht beobachtet werden.
Die entsprechenden „Weak-Beam”-Untersuchungen hatten eine weniger gute Auflösung
als die Grenze dieser Methode, die bei Abständen von 2nm liegt [Karn91]. Offenbar ist
ein solcher Stapelfehler energetisch ungünstig, denn der dominierende Versetzungstyp in
homogenen Proben hat den Burgersvektor <100].
Anders sind die Verhältnisse in inhomogenen Kristallen. Hier dominieren <110]-
Ganzversetzungen, die offenbar mit chemischen Stapelfehlern gekoppelt sind ( YNi2B2C-
Polykristall A: Kap. 5.2.2, Abb. 5.4 und Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristall B (Ende): Kap. 5.3.2.1,
Abb. 5.6 und Abb. 6.4). Die Anordnung der [110]-Versetzungen in Abb. 5.6 läßt den
Schluß zu, daß diese Versetzungen in der Stapelfehlerebene geglitten sind. Wenn man
auch hier eine Aufspaltung in eng benachbarte ½<110]-Partialversetzungen betrachtet,
könnte dazwischen ein Stapelfehler liegen, wie in Abb. 6.7 b dargestellt ist. Dabei wird
vorausgesetzt, daß der ausgedehnte Stapelfehler, in dem die gering aufgespaltene <110]-
Versetzung liegt, ein chemischer Stapelfehler mit einem zusätzlichen Ni2-B-Schichtpaket
ist (Abb. 6.7 a). Die Gleitung einer Partialversetzung um ½<110] erfolgt zwischen einer
Ni2- und einer B-Schicht. Diese Modellvorstellung könnte eine Erklärung dafür sein, warum
die <110]-Ganzversetzungen häufig in Stapelfehlern auftreten, da in einer ohnehin gestörten
Umgebung z.B. durch chemischen Stapelfehler eine zusätzliche Scherung günstiger sein
könnte als in einem ungestörten Kristall.
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Auch in diesem Fall wäre die Aufspaltung gering, da sie mit Weak-Beam-Untersuchungen
bisher nicht nachgewiesen werden konnte. Eine Untersuchung des Versetzungskerns mittels
HRTEM war wegen der für diesen Zweck ungünstige [111] -Folienorientierung nicht
möglich.
Abbildung 6.7: Modell der Scherung innerhalb eines chemischen Stapelfehlers.
a) Stapelfehler durch zusätzliches Ni2-B-Schichtpaket (e.p.)
b) Struktur nach Scherung um ½<110] innerhalb des Stapelfehlers (s.p.: Ebene der Scherung)
6  Stapelfehleruntersuchungen
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7 UNTERSUCHUNGEN AN YNi2-XB2-XC (X = 0.2,
0.35 UND 0.5)
7.1 Motivation
Die Ergebnisse von Kapitel 6 zeigen, dass es in YNi2B2C zu einem Auftreten chemischer
Stapelfehler kommt. Infolge der strukturellen Verwandtschaft mit der Phase YNiBC und
der Koexistenz beider Phasen liegt die Vermutung nahe, daß bei einer
Stöchiometrieabweichung der 1221-Phase in Richtung der 1111-Phase chemische
Stapelfehler und Verwachsungen auftreten [Zand94a]. Um viele derartige Kristallbaufehler
zu erzeugen wurden daher polykristalline Gußproben hergestellt, deren nominelle
Zusammensetzung zwischen diesen Phasen liegt. Die YNi2-xB2-xC-Proben mit x = 0.2, 0.35
und 0.5 wurden jeweils im ungeglühten Zustand und nach einer Glühbehandlung mit den
Glühprogrammen G bzw. G3 (s. Kap. 4.1.3) untersucht. Dies erfolgte, um neben der
Stöchiometrieabweichung auch den Einfluß der thermischen Behandlung auf die
Realstruktur zu untersuchen.
Im folgenden werden die unterschiedlichen Proben mit den Namen SE423 (YNi1.8B1.8C),
SE424 (YNi1.65B1.65C) und SE425 (YNi1.5B1.5C) bezeichnet. Um die unterschiedlichen
thermischen Behandlungen zu kennzeichnen wurden diese Namen noch mit den
Abkürzungen U (ungeglüht), G (1100°C-Glühung) und G3 (1450°C-Glühung) ergänzt.
7.2 Zusammenstellung der im System YNi2-xB2-xC betrachteten
Strukturen
In den weniger gut homogenisierten (ungeglühten und bei 1100°C geglühten) Proben der
untersuchten Reihe YNi2-xB2-xC wurden neben den schon in Kap. 6 behandelten Phasen
YNi2B2C und YNiBC weitere tetragonale Phasen gefunden, die mit den 1221- und 1111-
Phasen Verwachsungen bilden. Zur Deutung der im folgenden beschriebenen Ergebnisse
werden Strukturmodelle betrachtet, die zur Erzielung größerer Klarheit hier bereits an den
Anfang gestellt werden.
Bei den Modellen wird angenommen, daß zusätzliche YC-Schichten in regelmäßigen
Abständen in die YNi2B2C-Struktur eingebaut werden, so daß neue tetragonale Strukturen
mit größeren Gitterkonstanten entstehen. Dabei sollen aber höchstens zwei YC-Schichten
aufeinander folgen, so wie es bei der YNiBC-Struktur der Fall ist. Dadurch entstehen
Strukturen vom Typ (YC)n(NiB)m (m > n, 1 > n/m > 0.5), wie z.B. Y2Ni3B3C2 (2332),
Y3Ni4B4C3 (3443), Y5Ni6B6C5 (5665) und Y5Ni8B8C5 (5885) mit den Zusammensetzungen
YNi1.5B1.5C, YNi1.3B1.3C, YNi1.2B1.2C und YNi1.6B1.6C.
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Abbildung 7.1: Schematische Darstellung der Strukturen YNiBC, YNi2B2C, Y2Ni3B3C2, Y3Ni4B4C3,
Y5Ni8B8C5 und Y5Ni6B6C5.
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Alle betrachteten Strukturen sind in Abb. 7.1 schematisch dargestellt. YNiBC und
Y2Ni3B3C2 zeigen eine tetragonal-primitive Struktur, während YNi2B2C, Y3Ni4B4C3,
Y5Ni6B6C5 sowie Y5Ni8B8C5 eine tetragonal-innenzentrierte Struktur aufweisen. Die
Symmetrieangaben in Tab. 7.1 wurden mittels des Programms “Plato” [Spek00] anhand
der Strukturparameter überprüft.
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Die Y3Ni4B4C3-Struktur wurde bereits durch Kitô et al. nachgewiesen (Raumgruppe I4,
Nr. 79). Die Gitterkonstanten werden im Vergleich mit eigenen Meßergebnissen in Tab.
7.1 aufgeführt. Diese Struktur konnte in allen weniger gut homogenisierten Proben
nachgewiesen werden (s. Kap. 7.3.2, 7.3.3 und 7.6), während kein Hinweis auf die
Modellstruktur Y2Ni3B3C2 gefunden wurde. Die Y5Ni8B8C5-Struktur fand sich vorwiegend
in Probenbereichen der weniger gut homogenisierten Proben SE423 und SE424, die
detaillierte Darstellung der Ergebnisse erfolgt in Kap. 7.5. Die Y5Ni6B6C5-Struktur wurde
nur in der ungeglühten Probe SE424U nachgewiesen und das Ergebnis wird in Kap. 7.7
gezeigt.
In Tab. 7.1 sind die Gitterkonstanten nach röntgendiffraktrometrischen Einkristallmessungen
und Elektronenbeugung an den eigenen Proben für die Phasen YNiBC, YNi2B2C,
Tabelle 7.1: Gitterkonstanten der Strukturen der homologen Reihe (YC)n(NiB)m
(m > n, 1 > n/m > 0.5).
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Struktur Symm. c [nm] a [nm] c/a Quelle
0.7586(10) 0.3704(3) Rönt-Diff.: SE424G


























P4/nmm  1.815 0.354  5.1 Modell






1.0561(5) 0.3536(1) Rönt-Diff.: SE424G






Y3Ni4B4C3, Y5Ni6B6C5, und Y5Ni8B8C5 sowie die Literaturwerte und für die Strukturmodelle
näherungsweise berechneten Werte angegeben. Für die Gitterkonstante a der Modelle wurde
der von der YNi2B2C-Matrix ermittelte Wert aus den röntgendiffraktrometrische Messungen
(Kap. 7.2.2) angesetzt. Die Berechnung von c erfolgte durch Summation der mittels
Röntgendiffraktrometrie gemessenen Gitterkonstanten c1111 von YNiBC und c1221 von
YNi2B2C entsprechend der Stapelung dieser Zellen (s. Abb. 7.1):
c2332    c1111 + c1221
c5665  4c1111 + c1221
c5885  2c1111 + 3c1221.
Für Y3Ni4B4C3 würde sich nach der Modellvorstellung mit c3443  2c1111 + c1221 ein Wert von
2.573 nm ergeben, der näherungsweise mit den experimentelle Befunden von
2.56391(17) nm (Wert aus eigener Messung) und 2.56454(7) nm von Kitô übereinstimmt.
7.3   Phasencharakterisierung
7.3.1 Mikrostruktur und Phasenuntersuchungen mit dem Rasterelektronen-
mikroskop
Die wegen der nichtstöchiometrischen Ausgangszusammensetzung zu erwartende
Mehrphasigkeit der Proben wurde mit der wellenlängendispersiven
Elektronenstrahlmikroanalyse (WDX) an metallografischen Schliffen untersucht. Darüber
hinaus können anhand der Mikrostruktur, die im Rasterelektronenmikroskop betrachtet
werden kann, Aussagen über den Erstarrungsverlauf gemacht werden. Diese
Untersuchungen wurden am Rasterelektronenmikroskop Philips XL 30 am IFW Dresden
durchgeführt, wobei die Phasenanalyse mit einem WDX-Spektrometer der Firma Microspec
erfolgte.
Die elektronenmikroskopischen Aufnahmen im Rückstreumodus (Abb. 7.2) zeigen anhand
der unterschiedlichen Kontraste die Mehrphasigkeit der Proben. Die Kontraste entstehen
im wesentlichen durch die unterschiedlichen spezifischen Massen der Phasen, da die Anzahl
der rückgestreuten Elektronen von der mittleren Ordnungszahl je Atom der abgebildeten
Probenstelle abhängt. In geringerem Maße wirkt sich auch die kristallographische
Orientierung der Körner auf den Kontrast aus. Da die mittlere Ordnungszahl in der
homologen Reihe (YC)n(NiB)m mit abnehmendem cNi/cY-Verhältnis zunimmt, ist eine
Zunahme der Helligkeit von YNi2B2C, Y5Ni8B8C5 und Y3Ni4B4C3 bis zu YNiBC zu
beobachten. YNi4B weist wegen der größten mittleren Ordnungszahl die größte Helligkeit
auf.




















mikroskopische Bilder ausgewählter Bereiche
von Proben der Reihe YNi2-xB2-xC.
a) YNi1.8B1.8C (SE423U), b) YNi1.65B1.65C
(SE424U) und c) YNi1.5B1.5C (SE425U).
Dabei wurden folgende Phasen beobachtet:
1: YNi2B2C, 2: Y5Ni8B8C5, 3: Y3Ni4B4C3,







alle Proben 1.97..2.02 2.03..2.12 0.87..1.1 YNi2B2C
alle Proben 1.0..1.1 0.9..1.2 1.0..1.3 YNiBC
alle Proben 3.7..4.3 0.9..1.1 0.1..0.2 YNi4B
ungeglüht,
1100°C-Glühung








1.85..1.87 1.89..2.04 1.01..1.05 fremde Phase
Tabelle 7.2: Phasenanalyse der Probenserie YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5) aus WDX-
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Die Ergebnisse der WDX-Analyse der Phasenzusammensetzungen sind in Tab. 7.2
zusammengefaßt. Dabei sind für die untersuchten Proben die charakteristischen
Konzentrationsverhältnisse der Atome in den einzelnen Phasen berechnet, aus denen ein
Phasenvorschlag bestimmt wurde. Wie aus der Tabelle 7.2 hervorgeht, konnten prinzipiell
in allen Proben unabhängig von der Zusammensetzung und der thermischen Behandlung
die Phasen YNi2B2C (1), YNiBC (4) und YNi4B (5) beobachtet werden. Neben diesen
Phasen konnten unabhängig von der Zusammensetzung in den ungeglühten und den bei
1100°C geglühten Proben Phasen mit einem cNi/cY -Verhältnis von 1.7...1.6 und von 1.3
nachgewiesen werden. Hierbei handelt es sich um die Y5Ni8B8C5- (2) bzw. die Y3Ni4B4C3-
Phase (3). Beide Phasen sind nach einer Glühung bei 1100°C noch in den Proben zu
beobachten, jedoch durch eine 1450°C-Glühung werden sie vollständig beseitigt. Daher
kann angenommen werden, dass sie oberhalb von 1450°C gebildet werden und nur dort
im thermodynamischen Gleichgewicht existieren können. In den ungeglühten bzw. bei
1100°C geglühten Proben liegen sie als metastabile Phasen vor.
Alle als „Phasenvorschlag” angegebene Strukturen können durch röntgenographische,
konventionelle und analytische TEM-Untersuchungen nachgewiesen werden. Unklar ist
die Zuordnung der Zusammensetzungen YNi1.87B1.89C1.01, die in allen Proben nach 1450°C-
Glühung gefunden wurde und YNi1.85B2.04C1.05, die in den Proben SE423U und SE425G
bestimmt wurde.
Die quantitative Analyse für die leichten Elemente B und C weist eine wesentlich größere
Ungenauigkeit auf als für Y und Ni, die durch die Schwierigkeiten bei der Bestimmung
der Massenschwächungs- und Rückstreukoeffizienten für die langwellige K-Linien von
B und C verursacht wurde. Daher orientieren sich die Phasenvorschläge wesentlich an
dem Konzentrationsverhältnis der mittelschweren Elemente Ni und Y.
Anhand der REM-Aufnahmen der thermisch unbehandelten Proben ist es möglich,
Informationen über den Erstarrungsverlauf zu erhalten. Wie Abb. 7.2a der Probe SE423U
zeigt, deren Zusammensetzung YNi1.8B1.8C am nächsten bei YNi2B2C liegt, erstarrt die
YNi2B2C-Phase (1) als lange nadelförmige Dendriten, was darauf zurückzuführen ist, dass
sie primär (relativ große Unterkühlung der Schmelze) gebildet wird. Dieses führt zu einer
Verschiebung der Schmelzkonzentration in Richtung der YNiBC-Phase, und es bilden
sich nachfolgend die Phasen Y5Ni8B8C5 (2) und dann Y3Ni4B4C3 (3), deren Körner dann an
den YNi2B2C-Dendriten enden. Die so weiter in ihrer Konzentration und Temperatur
veränderte Schmelze erreicht in ihrer Zusammensetzung dann eine eutektische Rinne mit
Bildung von YNiBC (4). Sobald Y5Ni8B8C5 und Y3Ni4B4C3 bei tieferen Temperaturen
thermodynamisch instabil werden, kommt es zur gemeinsamen eutektischen Erstarrung
der Phasen YNiBC und YNi2B2C. Der Erstarrungsweg erfolgt dann entlang einer
eutektischen Rinne dieser zwei Phasen und endet im Eutektikum aus YNi4B (5) und
YNi2B2C.
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In der Probe SE424U mit einer Ausgangszusammensetzung YNi1.65B1.65C ist der YNi2B2C-
Phasenanteil erheblich geringer. Statt dessen kommt es zu einem deutlich höheren Anteil
der Phase Y5Ni8B8C5, die neben geringen Anteilen von YNi2B2C primär erstarrt (s. Abb.
7.2b). Der weitere Erstarrungsverlauf entspricht dem oben für SE423U geschilderten.
In SE425U (YNi1.5B1.5C) bildet sich primär die Phase Y5Ni8B8C5, die von der Y3Ni4B4C3-
Phase begrenzt wird. Daß die Phase YNi2B2C im Unterschied zu SE423U und SE424U in
jedem Fall direkten Kontakt zum Eutektikum aufweist, ist darauf zurückzuführen, dass sie
sich erstmalig gebildet hat, nachdem Y5Ni8B8C5 und Y3Ni4B4C3 erstarrt sind.
7.3.2 Röntgenographische Phasenanalyse mittels Pulver- und Einkristall-
diffraktometrie
Die beiden Proben SE423U und SE424G wurden, aufgrund ihrer Unterschiede in der
nominellen Zusammensetzung (YNi1.8B1.8C bzw. YNi1.5B1.5C) und in der Glühbehandlung,
für Untersuchungen mittels Röntgenpulverbeugung ausgewählt. Diese wurden an einem
Pulverdiffraktometer URD-6 der Firma Seifert (
CuK = 1.5418Å bei 40kV und 30mA) in
Zusammenarbeit mit K. Richter un A. Belger durchgeführt. Das Ziel der Messungen bestand
darin, die Existenz der aus den WDX-Messungen abgeleiteten Phasen zu bestätigen.


























































Abbildung 7.3: Gemessene Pulverdiffraktogramme von YNi1.8B1.8C (SE423U) und YNi1.65B1.65C
(SE424G).
Die Abb. 7.3 zeigt die gemessenen Pulverdiffraktogramme beider Proben. Die dabei
nachgewiesenen Phasen und die ihnen zugeordneten starken Reflexe sind angegeben. Im
wesentlichen unterscheiden sich die Reflexlagen der Pulverdiffraktogramme beider Proben
nur wenig voneinander. Allerdings liefert der ebene Glasträger, auf den die Pulverproben
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aufsedimentiert wurden, im Diffraktogramm der Probe SE424G (unten) ein breites Signal
im 2-Bereich von 10° bis 25°. Dadurch wurden die Reflexe 0021221 und 0043443 überdeckt.
Zur Phasenbestimmung wurden unter Berücksichtigung der Literaturangaben zuerst die
Reflexlagen und -intensitäten mit Hilfe der Strukturmodelle (Gitterkonstanten,
Atomkoordinaten und Temperaturfaktoren) berechnet. Durch die Anpassung der
gemessenen und berechneten Lagen und Intensitäten wurden die Reflexe der jeweiligen
Phasen identifiziert.
In beiden Röntgendiffraktogrammen konnten die Reflexe hoher Intensität vorwiegend der
1221-Phase zugeordnet werden. Weiterhin wurden in beiden Proben jeweils fünf Reflexe
der YNiBC-Phase identifiziert. Die Intensität des stärksten Reflexes 111 dieser Phase ist
in beiden Diffraktogrammen wesentlich niedriger als diejenige des stärksten Reflexes 112
der YNi2B2C-Phase. Es gelang in beiden Proben, die Y3Ni4B4C3-Phase anhand der Reflexe
004, 0 0 10 , 114 und 116 zu identifizieren, wobei die zwei letzteren die intensitätsstärksten
Reflexe dieser Phase sind. Der Reflex 200 dieser Phase überlappte mit den 200-Reflexen
sowohl der YNiBC- als auch der YNi2B2C-Phase aufgrund der vergleichbaren Werte der
Gitterkonstanten a. Während für die Reflexe 114 und 116 eine gute Anpassung von
gemessenen und berechneten Intensitäten erzielt wurde, ist die gemessene Intensität des
Reflexes 004 der Probe SE423U (YNi1.8B1.8C)deutlich größer als die berechnete Intensität,
was auf eine Textur in der Probe hindeutet. Die Probe SE423U enthält YNi4B als
Nebenphase, die im Diffraktogramm anhand ihres Hauptreflexes 112 nachgewiesen wurde.
In der Probe SE424G (YNi1.65B1.65C) wurde die Nebenphase Y2O3 mit den Hauptreflexen
222 und 440 gefunden.
Die röntgeneinkristalldiffraktrometrischen Untersuchungen wurden von G. Zahn an einem
Imaging Plate Diffraction System (IPDS) der Firma Stoe & Cie durchgeführt, das mit
einer Molybdänröhre (MoK = 0.71073 Å) und einem Graphitmonochromator bei 50 kV
und 40 mA betrieben wurde. Für die Untersuchungen wurden drei Einkristallite (Größe <
200 µm3) aus SE424G (YNi1.65B1.65C) herauspräpariert. Sie wurden jeweils auf einem
Goniometerkopf befestigt und konnten während der Datensammlung um bis zu 185° in 
gedreht werden. Dies ermöglichte die Aufnahme eines fast vollständigen Satzes von Bragg-
Reflexen, deren gemessene Intensitäten als Rohdaten für die anschließende
Kristallstrukturanalyse dienten. Mit Hilfe des  IPDS-Steuerprogramms könnten die
einzelnen Phasen anhand ihrer Gitterkonstanten identifiziert werden.
Das Ergebnis der Strukturverfeinerung vom ersten Kristallit ergab die YNi2B2C-Struktur
mit den Gitterkonstanten a1221 = 0.3536(1) nm und c1221 = 1.0561(5) nm. Im
Beugungsdiagramm (Abb. 7.4) erschienen die Reflexe 11l mit l = 2n (n = 1, 3, 5, ...) nicht
als scharfe Punkte, sondern als in [001]-Richtung langgezogene Streifen. Dieses Phänomen
wird im Zusammenhang mit den Ergebnissen der Elektronenbeugung an der 5885-Phase
in Kap. 7.5 diskutiert.
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Das zweite Präparat bestand aus vorwiegend zwei miteinander verwachsenen Kristalliten
der Y3Ni4B4C3-Phase. Bislang liegen nur Strukturdaten dieser Verbindung aus  einer
Pulveruntersuchung vor [Kitô97]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde Y3Ni4B4C3 erstmalig
mittels Röntgeneinkristalldiffraktometrie charakterisiert. Von diesen zwei, etwa 30°
gegeneinander gekippten Körnern wurden in einer Datensammlung die Intensitäten von
rund 2000 Reflexen gemessen und aus den Reflexlagen die Gitterkonstanten a3443 =
0.35584(2) nm und c3443 = 2.56391(17) nm ermittelt (s. auch Tab. 7.1). Anhand des
aufgenommenen Datensatzes wurde eine Strukturverfeinerung der Y3Ni4B4C3-Phase mit
dem Programm SHELX-97 [Shel97] durchgeführt, wobei in der Raumgruppe I4/mmm
(Nr. 139) ein R1-Wert von ca. 6% erreicht wurde. Dieser Wert ist ein Maß für die
Abweichungen zwischen gemessenen (Fo) und berechneten (Fc) Intensitäten:








 .  (7.1)
Eine Verfeinerung in der niedrigeren Raumgruppe I4 (Nr. 79), von Kitô et al. auf Grund
physikalischer Betrachtungen postuliert, lieferte keinen signifikanten Unterschied der in
I4/mmm symmetrieäquivalenten Atomkoordinaten. Auch für I4 ergab sich kein besserer
R1-Wert.
Neben Y3Ni4B4C3 wurde noch die YNiBC-Phase nachgewiesen. Als Gitterkonstanten
wurden  aus der IPDS-Messung a1111= 0.3704(3) nm und c1111= 0.7586(10) nm ermittelt,
was in guter Übereinstimmung mit den Werten aus der Pulvermessung an einem homogenen
YNiBC-Polykristall steht (s. Tab. 7.1).
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7.4 Konventionelle TEM-Untersuchungen
Aus den Untersuchungen der drei YNi1.8B1.8C-Proben (SE423) geht hervor, daß die
Stapelfehler und Verwachsungen, die in der ungeglühten Probe vorhanden sind, durch
eine Glühung bei 1100°C nicht verschwinden. Hingegen führt eine Glühung bei 1450°C
zum Ausheilen dieser Defekte. Daher wurden die YNi1.65B1.65C- (SE424) und YNi1.5B1.5C-
Proben (SE425) nur im ungeglühten und im Zustand nach der 1100°C-Glühung im TEM
untersucht.
7.4.1 Elektronenbeugung
Die während der Untersuchungen bei Durchstrahlung in [110]-Richtung gewonnenen
Beugungsbilder ([110]-Pol) zeigen für einige Probengebiete Abweichungen von den
bekannten Beugungsbildern der 1221- bzw. 1111-Phase. Diese Abweichungen waren der
Ausgangspunkt für die Betrachtung weiterer verwandter Kristallstrukturen, die in Kap.
7.2 bereits beschrieben wurden. Eine Gemeinsamkeit aller Beugungsbilder besteht darin,
daß die Lage des (004)1221-Hauptreflexes von YNi2B2C fast gleich ist mit den Lagen der
starken (003)1111-, ( 0 010 )3443-, ( 0 016 )5665 und ( 0 018 )5885-Reflexe der jeweiligen Phasen
(Abb. 7.5). Dies liegt daran, daß sich die Längen der reziproken Gittervektoren dieser
Reflexe nur geringfügig unterscheiden (s. Tab. 7.3). Für die Berechnung wurde jeweils die
aus den Elektronenbeugungsaufnahmen ermittelte Gitterkonstante c verwendet.
Tabelle 7.3: Beugungsvektoren der nahezu zusammenfallenden Reflexe von verschiedenen Phasen
(vgl. mit Anhang A).
Bei der primitiven 1111-Phase treten auch (00l)-Reflexe mit ungeradzahligen l-Werten
auf, während bei den innenzentierten 1221-, 3443-, 5665- und 5885-Phasen nur geradzahlige
l vorliegen. So liegen z.B. bei der 3443-Phase zwischen dem Primärstrahl und ( 0 010 )
noch die Reflexe (002), (004), (006) und (008) (s. Abb. 7.5 c). In Körnern mit vielen
Stapelfehlern zeigen sich mitunter in den Beugungsbildern zusätzlich durchgezogene Linien
in [001]-Richtung. Diese reziproken Gitterstäbe werden durch die auf der (001)-Ebene
nahe beieinander liegenden Stapelfehler hervorgerufen (s. Abb. 7.5a und d).
g (004)1221 (003)1111 (0 0 10)3443 (0 0 16)5665 (0 0 18)5885
1[ ]g nm 3.79 3.95 3.91 3.86 3.84
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Abbildung 7.5: Elektronenbeugungsbilder für die
[110]-Pole der untersuchten Phasen aus der
homologen Reihe (YC)n(NiB)m.
a) YNi2B2C-Phase in der Probe SE423G
b) YNiBC-Phase in der Probe SE425U
c) Y3Ni4B4C3-Phase in der Probe SE423G
d) Y5Ni8B8C5-Phase in der Probe SE424G
e) Y5Ni6B6C5-Phase in der Probe SE424U
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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7.4.2 Realstrukturuntersuchungen der homologen Reihe (YC)n(NiB)m
Chemische Stapelfehler treten auch in der 1111-, 3443- und 5885-Phase auf. Ähnlich wie
in der 1221-Phase können sie durch das Einfügen einer YC-Schicht oder eines Ni2B-
Schichtpakets erzeugt werden. Darüber hinaus würde in diesen Strukturen auch das
Entfernen einer der aufeinanderfolgenden YC-Schichten zu einem derartigen Stapelfehler
führen. Die entsprechenden Fehlervektoren sind 1111 1 3[001]R 

, 3443 1 10[001]R 

, und
5885 1 18[001]R 

. Die Phasenfaktoren und die für die Kontrastanalyse verwendeten starken
Reflexe aller Phasen sind in Tab. 7.4 zusammengestellt.
Kontrast AuslöschungPhase R

g 2 g R  
 g 2 g R  

1221 1/4 [001] {112)  (004)















Tabelle 7.4: Phasenfaktoren chemischer Stapelfehler für Phasen der homologen Reihe (YC)n(NiB)m.
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Die Verteilung flächenhafter Baufehler war in einigen Proben außerordentlich inhomogen
mit teilweise sehr hoher Stapelfehlerdichte. Die Bilder zeigen für Probenbereiche mit
YNi2B2C-Struktur bei (112)g   Stapelfehlerkontrast (Abb. 7.6a, Probe SE423G) und
bei (004)g  Restkontrast (Abb. 7.6b, Probe SE423U). Sie entsprechen offenbar den in
Kap.6 untersuchten Stapelfehlern mit Fehlervektor ¼[001]R 

 und Fehlerebene (001).
Die mittleren Abstände der Stapelfehler in der Probe SE423G liegen bei 15 nm für die
höhere und 150 nm für die geringere Stapelfehlerdichte.
Abbildung 7.6: Inhomogene Verteilung flächenhafter Baufehler in YNi2B2C-Bereichen
a) Probe SE423G (YNi1.8B1.8C): D

 9° gegen [110]; (112)g 
b) Probe SE423U (YNi1.8B1.8C): D

 8° gegen [010]; (004)g 
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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In einem YNi2B2C-Bereich der Probe SE423G waren fast alle der mit (112)g 
abgebildeten Stapelfehler von Partialversetzungen begrenzt (Abb. 7.7a). Bei (020)g 
und (004) verschwindet der Stapelfehlerkontrast, während die bei (020)g   Restkontrast
zeigenden Partialversetzungen mit (004)g  scharf abgebildet werden (Abb. 7.7 b und c).
Da in Abb. 7.7c die Projektionen von Stapelfehlern und Partialversetzungen parallel zu
einander und senkrecht zur [001]-Richtung verlaufen, liegen die Baufehler alle in der (001)-
Ebene. Das Kontrastverhalten entspricht dem Fehlervektor ¼[001]R 

 für die Stapelfehler
und dem Burgersvektor ¼[001]pb 

 für die Partialversetzungen.
Abbildung 7.7:Stapelfehler in der YNi2B2C-
Phase der Probe 423G (YNi1.8B1.8C) mit
Kornorientierung von 4° gegen [421].
a) D  6° gegen [421], (112)g 
b) D  5° gegen [201], (020)g 
c) D  8° gegen [110], (004)g 
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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Auch in Bereichen der Probe SE425U mit YNiBC-Struktur konnten Stapelfehler hoher
Dichte beobachtet werden. Abb. 7.8a zeigt die Stapelfehler bei (111)g   in Kontrast,
während sie bei (003)g   ausgelöscht sind (Abb. 7.8b), so daß der Fehlervektor
1111 1 3[001]R 

 bestätigt ist. Der Nachweis der YNiBC-Struktur erfolgte anhand der
Beugungsbilder z.B. [110]-Pol in Abb. 7.5 b.
Abbildung 7.8: Stapelfehler in einem Korn der YNiBC-Phase der Probe SE425U (YNi1.5B1.5C) mit
Korngrenzen (KG). a) D  11° gegen [110], (111)g  ; b) D  23° gegen [110], (003)g 
Stapelfehler in einem Korn der 3443-Phase (Probe SE423G) sind in Abb. 7.9a abgebildet.
Die Abstände zwischen der Stapelfehlern sind sowohl fast regelmäßig in der unteren
Bildmitte als auch unregelmäßig im linken Bildbereich. Der Abstand der Stapelfehler liegt
zwischen 2.7 nm und 6.3 nm, ist also teilweise nur wenig größer als die Gitterkonstante
c3443 = 2.56391(17) nm. Zum Kontrast tragen die z. T. eng beieinander liegenden Reflexe
(114) , (116) , (228)  und (2 2 10)  bei
Die Stapelfehler sind bei (020)g  völlig ausgelöscht (Abb. 7.9b), und sie weisen bei
(0 010)g 
 keinen Kontrast auf (Abb. 7.9c). Dies deutet darauf hin, daß der Fehlervektor
3443 1 10[001]R 

 gerechtfertigt ist.
Der regelmäßige streifenförmige Kontrast in Abb. 7.9c stellt eine Netzebenenabbildung
der 3443-Struktur dar. Der (002)-Reflex befindet sich eng neben dem Primärstrahl, er
wird bei Benutzung der kleinsten Objektivblende ( = 20µm) neben dem Primärstrahl
durchgelassen. Durch Interferenz beider Strahlen werden die (001)-Netzebenen in zweiter
Ordnung mit dem Abstand c/2 abgebildet. Der ermittelte Netzebenenabstand von (1.4 ±
0.1) nm entspricht im Rahmen der Meßgenauigkeit der halben Gitterkonstante c3443.
Eine kohärente Phasengrenze zwischen der 3443- und der 1111-Phase ist im linken oberen
Bildrand von Abb. 7.9d zu sehen. Die Phasenidentifizierung der beiden Körner
korrespondiert mit der Analyse mittels EDX (Tab. 7.8 in Kap. 7.8).
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Abbildung 7.9: Stapelfehler in einem Korn der Y3Ni4B4C3-Phase der Probe SE423G (YNi1.8B1.8C)
a) D   11.4° gegen [110], (2 2 10), ( 114), ( 116)  (228)g und .
b) D   9.2° gegen [100], (020)g  : Auslöschung der Stapelfehler
c) D  9° gegen [110], (0 0 10)g  : (001)-Netzebenenabbildung in zweiter Ordnung
d) Kohärente Phasengrenze zwischen Y3Ni4B4C3- und YNiBC-Phase
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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In einem großen Gebiet der Y5Ni8B8C5-Struktur mit der Korngröße von mindestens 40µm2
(Probe SE424G) sind ebenfalls Stapelfehler zu sehen. Die Abb. 7.10a zeigt den
Stapelfehlerkontrast. Auch hier ist wie bei der 3443-Phase aufgrund der sehr dicht
beisammen liegenden Reflexe in [001]-Richtung ein strenger Zweistrahlfall nicht einstellbar.
Das Beugungsbild zeigt, daß außer den Reflexen (118)  und (1 110)  noch (2 2 16) ,
(2 2 20)  und (2 2 18)  stark angeregt sind (Abb. 7.10b). Durch die dichte Anordnung der
Reflexe in [001]-Richtung erscheinen alle starken Reflexe langgezogen.
Abbildung 7.10: Stapelfehler in der Y5Ni8B8C5-Phase der Probe SE424G (YNi1.65B1.65C) mit
Kornorientierung von 5° gegen [991].
a) D  15° gegen [110], (118),(1 1 10), (2 2 16), (2 2 18) und (2 2 20)g 
b) Beugung zu Abb. 7.10a
c) D   5° gegen [001], (200)g  : Auslöschung der Stapelfehler
d) D  13° gegen [110],  (0 0 18)g n
e) Vergrößerter Ausschnitt von Abb. 7.10d: (001)-Netzebenenabbildung in zweiter Ordnung
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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Die Stapelfehler mit 5885 1 18[001]R 

 sind sichtbar bei (118)g   bzw. (1 110)  (s. Tab.
7.4). Dabei haben sie gebietsweise einen regelmäßigen Abstand von ungefähr 12.3 nm,
was bedeutet, daß annähernd alle 2.7 Elementarzellen ein Stapelfehler auftritt. Eine
Auslöschung der Stapelfehler tritt bei (200)g   auf, und es sind zahlreiche Ausscheidungen
als schwarze Flecke zu sehen (Abb. 7.10c). In Abb. 7.10d ist die Abbildung mit Reflexen
der Reihe (0 0 18)g n  zu sehen. Daher sind die Stapelfehler ausgelöscht ( 2 )n   .
Durch Interferenz des Primärstrahls mit dem (002)-Strahl wurden die (001)-Netzebenen
in zweiter Ordnung der 5885-Phase abgebildet (Abb. 7.10e). Ihr Abstand beträgt (2.3 ±
0.1) nm, was der halben Gitterkonstante c5885 = (4.66 ± 0.03) nm entspricht.
7.5 Nachweis der Y5Ni8B8C5-Struktur
7.5.1 Ermittelung der Gitterkonstanten mittels Elektronenbeugung
Das Beugungsdiagramm des [110]-Pols der Y5Ni8B8C5-Phase zeigt zwischen den starken
Reflexen in c-Richtung noch acht Reflexe,was gut zwischen den Reflexen (0 018)  und
(0 0 36)   zu sehen ist (Abb. 7.5d). Für einige Reflexe dieser Aufnahme sind die Abstände
zu (000) in Tab. 7.5 zusammengefaßt:
Tabelle 7.5: Reflexabstand (Beugungslänge 672mm).









Dabei beträgt die Wellenlänge 
= 0.0025 nm (Beschleunigungsspannung 200 kV) und
die geeichte Kameralänge L = 672 mm (genaue Einstellung der Geräteparameter).
Der Zusammenhang zwischen den Gitterkonstanten a und c der tetragonalen Struktur und
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Damit können aus den (0 0 18)- und (110)-Reflexen der Elektronenbeugung (ED) die
Gitterkonstanten ermittelt werden:
ED:          a5885 =  (0.352  0.004) nm                                  c5885 = (4.63  0.06) nm
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
Reflexe (002) (008) (0 0 10) (0 0 18) (110) (118) (1 1 10) (1 1 26) (1 1 28)
r
 [mm] 0.725 2.81 3.72 6.53 6.76 7.32 7.72 11.54 12.28
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Die Fehler $a und $c wurden aus $dhkl berechnet, wobei als Fehlerquellen die Einstellung
der Kameralänge mit $L/L = 1% und $r =  0.017 mm nach dem Fehlerfortpflanzungsgesetz
berücksichtigt werden mußten.
Um die Ungenauigkeit durch die Kameralänge zu umgehen, kann die Gitterkonstante c
durch das Einsetzen von a1221 = 0.35359(13) nm (Röntgeneinkristalldiffraktometrie) in
das Verhältnis c5885/a5885 bestimmt werden. Die Verwendung der Gitterkonstante a der 1221-
Phase ist dadurch gerechtfertigt, daß bei der Untersuchung des Gebietes, in dem die 5885-
und die 1221-Phasen überlappen, kein Unterschied in der Gitterkonstante a der beiden
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 bei $r = 0.017 mm.
Einsetzen von a1221 (aus Röntgeneinkristalldiffraktometrie) in die Formel 7.4 ergibt c5885 =
(4.66 ± 0.03) nm, wobei hier der Fehler aus $aRönt und $%c&a)ED  berechnet wurde. Unter
Berücksichtigung des Fehlers stimmt der direkt ermittelte Wert c5885 = (4.63 ± 0.06) nm
mit dem aus dem c5885/a5885-Verhältnis erhaltenen Wert von (4.66 ± 0.03) nm überein. Mit
den so bestimmten Gitterkonstanten wurden mit Hilfe des EMS-Simulationsprogramms
die reziproken Netzebenenabstände ghkl, die Strukturfaktoren ( )F hkl  usw. für Elektronen
bei 200kV-Beschleunigungsspannung für die 5885-Struktur berechnet (s. Anhang A).
Eine Bestimmung der Gitterkonstanten für die Phase 5885 aus der
Röntgeneinkristallbeugung war nicht möglich, weil die Reflexe 118 und 1 1 10 nicht
aufgelöst waren (Abb. 7.4). Möglicherweise war der für die Einkristalluntersuchung
verwendete Kristallit nicht phasenrein.
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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7.5.2 Kikuchikarte der Y5Ni8B8C5-Phase
Beim Kippen der untersuchten Stelle der Probe SE424G entlang des (110) -Kikuchibandes
im Beugungsmodus sind beim [111]-Pol der 1221-Phase noch zwei eng benachbarte Pole
der 5885-Phase ([441] und [551]) zu erkennen, die um jeweils ca. 3° von dem [111]-Pol
entfernt sind (Abb. 7.11). Außerdem wurden weitere Seitenpole bei den [331]-, [201]-
bzw. [021]-Polen der 1221-Phase nachgewiesen, die später als [13 13 1]-, [14 14 1]-,
[801]-, [901]- und [10 0 1]-Pole der 5885-Phase zugeordnet werden konnten (s. Abb.
7.11b).
Abb. 7.11: Stereographische
Projektion der Y5Ni8B8C5-Phase. In
a) wird die Gesamtprojektion
gezeigt und in b) ein Ausschnitt
daraus.
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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Die Abb. 7.12 illustriert eine Reihe der Beugungsbilder der Y5Ni8B8C5-Phase. Die Pole
[001] bis [110] liegen alle auf dem (110) -Kikuchiband und enthalten demzufolge die
gemeinsame Reflexreihe (110) . Die Pole [801] bis [10 0 1] liegen auf dem gemeinsamen
Band (020). Alle Beugungsaufnahmen wurden mit Hilfe von EMS für die 5885-Struktur
identifiziert. Die berechneten Intensitäten der starken Reflexe aus Anhang A stimmen mit
den experimentellen Beobachtungen überein.
Die Berechnung der Winkelbeziehungen erfolgte mit Hilfe der Gitterkonstanten a5885 =
0.352 nm und c5885 = 4.66 nm. Die berechneten Winkelbeziehungen zwischen [001]- und
einigen [uu1]-, [u01]-Polen sowie die Winkel zwischen [uu1]- und [u01]-Polen sind in
Tab. 7.6 im Vergleich mit den experimentell ermittelten Werten aufgelistet. Die
experimentelle Genauigkeit beträgt  1°.
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Die Ergebnisse Kippexperimente 1 und 2 stimmen unter Berücksichtigung der Fehler von
1° besser als die des Experimentes 3 mit den berechneten Werten überein, wobei die Winkel
der 3. Messung z. T. 1 bis 2° größer als die berechneten Werte sind. Dies kann darauf
beruhen, daß die Untersuchungen auf unterschiedlichen Stellen der gleichen Probe erfolgten,
wo sich die Y5Ni8B8C5-Phase geringfügig unterscheidet. Bei dem 3. Experiment sind die
Winkel zwischen [001] und den symmetrieäquivalenten Polen verschieden, z.B. 31.4°/
33.0°, aber sie liegen meistens im Rahmen der Meßgenauigkeit.
Pol 1 [001] [441] [551] [991]
Pol 2 [441] [551] [991] [13 13 1] [14 14 1] <801] <901] <10 0 1] <801] <10 0 1] <901]
ber. 23.1° 28.1° 43.9° 54.2° 56.2° 31.1° 34.2° 37.1° 21.5° 25.2° 29.4°
1. 23.5° 29.2° 44.8° 54.6°
2. 23.0° 28.5° 44.2° 54.1° 56.4° 34.8°












Tabelle 7.6: Winkelbeziehung zwischen Pol 1 und Pol 2 der Y5Ni8B8C5-Phase. Dabei bedeutet
ber.: berechnet und 1., 2. und 3. die experimentelle Bestimmung.
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Abbildung 7.12: Beugungsbilder der Y5Ni8B8C5-
Phase.
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Abbildung 7.12: Beugungsbilder der Y5Ni8B8C5-
Phase (Fortsetzung).
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
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Da in der durchstrahlten Probenstelle sowohl die 5885- als auch die 1221-Phasen enthalten
waren, treten Beugungsbilder beider Phasen auf, z.T. fallen Pole zusammen. Die Winkel
zwischen [001] und den Hauptpolen der YNi2B2C-Matrix sind in Tab. 7.7 zusammengestellt.
Die 5885- und 1221-Strukturen weisen gemeinsame [001]-, [100]- und [110]-Richtungen
auf. Der [111]-Pol der YNi2B2C-Matrix liegt zwischen dem [441]- und dem [551]-Pol der
Y5Ni8B8C5-Phase auf dem gemeinsamen (110) -Kikuchiband. Dies ist der einzige Pol der
YNi2B2C-Matrix, der nicht mit den Polen der Y5Ni8B8C5-Phase überlappt. Die Pole der
1221-Phase <201], <221], und <331] fallen fast mit den <901]-, <991]- und <13 13 1]-
Polen der 5885-Phase zusammen (vgl. Tab. 7.6 mit Tab. 7.7). Die Winkel zwischen [441]5885
und [111]1221 bzw. [551]5885 und [111]1221 betragen 2.2° bzw. 2.8°. Sie stimmen mit den
experimentellen Werten von 2.4° bzw. 3.0° befriedigend überein.
7 Untersuchungen an YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5)
Pol 1 [001] [111] [221]
Pol 2 [111] [221] [331] [201] [201] [201]
ber. 25.3° 43.5° 54.9° 33.9° 23.2° 29.1°
Tabelle 7.7: Winkelbeziehung zwischen Pol 1 und Pol 2 der YNi2B2C-Matrix (ber.:berechnet).
Zusammenfassend kann festgestellt werden, daß die experimentell ermittelten
Gitterkonstanten sowie die Auswertung aller Beugungsaufnahmen sowohl hinsichtlich
der Lage und Intensität der Reflexe als auch hinsichtlich der Winkelbeziehung zwischen
den untersuchten Polen mit dem für die Struktur der Phase Y5Ni8B8C5 (I4/mmm)
vorgeschlagenen Modell übereinstimmen. Das mittels EDX ermittelte
Konzentrationsverhältnis der untersuchten Körner ist cNi/cY=1.59 (s. Tab. 7.10), was fast
genau dem Wert 1.6 für die Y5Ni8B8C5-Phase entspricht.
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7.6 Nachweis der Y3Ni4B4C3-Struktur
7.6.1 Ermittlung der Gitterkonstanten mit Elektronen- und
Röntgeneinkristallbeugung
Analog zur 5885-Phase wurden Großwinkelkippexperimente durchgeführt. Die
Winkelbeziehungen zwischen den beobachteten Polen [110], [210], [310], [100], [13 01],
[901], [991], [10 10 1] und [13 13 1] stimmen mit denen für die Y3Ni4B4C3-Phase überein.
Die Gitterkonstanten der 3443-Phase, die in den Proben SE423G und SE425U nachgewiesen
wurde, wurden aus den Elektronenbeugungsaufnahmen bestimmt und ergaben für beide
Proben vergleichbare Ergebnisse:
ED1:             a3443 =  (0.355  0.006) nm                  c3443 = (2.52  0.03) nm
ED2:             a3443 =  (0.353  0.004) nm                  c3443 = (2.53  0.03) nm
Röntgen:       a3443= (0.35584 0.00002) nm           c3443 = (2.56391 0.00017) nm
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Mittels Röntgeneinkristalldiffraktrometrie wurden folgende Daten ermittelt:
Die Übereinstimmung für die Gitterkonstante a ist besser als für c (s. auch Tab. 7.1).
7.6.2 HRTEM-Darstellung
TEM-Folien der Proben SE423G, SE424U und SE423G3’ wurden auch mittels
Hochauflösungstransmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) untersucht. Die
Aufnahmen wurden am Mikroskop Philips CM 200 FEG von M. Reibold angefertigt.
Aufgrund der geringeren Streuamplitude zeigen die B- und C-Atome keinen Kontrast, so
daß nur die Y- und Ni-Atome abgebildet wurden. Dies entspricht den Ergebnissen von
Zandbergen et al. für Lu-Ni-B-C, die für die tetragonalen Phasen eine Simulation der
Abbildung bei Durchstrahlung in [100]- und [110]-Richtung durchgeführt und
unterschiedliche Schichtfolgen, Verwachsungen und flächenhafte Fehler nachgewiesen
hatten. Da die durchstrahlbaren Körner der vorliegenden Proben eine zufällige Orientierung
haben, konnte nur an wenigen Stellen eine atomare Auflösung erzielt werden. Bei
Durchstrahlung in [100]-Richtung wurden dabei oft die Y-Atome einzeln abgebildet,
während die doppelt so dicht liegenden Ni-Atome sehr selten aufgelöst wurden.
Die Abb. 7.13 zeigt HRTEM-Aufnahmen von Gebieten mit YNi2B2C-, YNiBC- und
Y3Ni4B4C3-Phase sowie einige flächenhafte Fehler. In Abb. 7.13a ist eine Elementarzelle
der 3443-Struktur gekennzeichnet. Die Länge dieser Einheit in c-Richtung beträgt 2.6nm,
was näherungsweise c3443 = 2.56391 nm entspricht.
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Abbildung 7.13:
HRTEM-Aufnahmen











7.7 Nachweis der Y5Ni6B6C5-Struktur
Im Unterschied zu den bisher betrachteten Strukturen können im Beugungsdiagramm der
[100]- und [110]-Pole der Y5Ni6B6C5-Phase zwischen den starken Reflexen in (001)-
Richtung insgesamt sieben Reflexe beobachtet werden, die gut zwischen den Reflexen
(0 0 16) und (0 0 32) zu sehen sind (Abb. 7.14b und Abb. 7.5e). Die Bestimmung der
Gitterkonstanten aus den Beugungsbildern ergibt folgende Werte:
ED:                  a5665 =  (0.358  0.004) nm                    c5665 = (4.09  0.05) nm
Die ermittelte Gitterkonstante c5665 = (4.09 ± 0.05) nm stimmt unter der Berücksichtigung
der Fehler mit dem theoretischen Wert des Strukturmodells der 5665-Struktur von c5665 
4.091 nm überein (s. auch Tab. 7.1). Auch hier zeigt sich die Übereinstimmung mit der
Gitterkonstante a der anderen Strukturen. Wie bei der 5885-Phase wurden hier ebenfalls
Großwinkelkippexperimente durchgeführt. Die Winkelbeziehungen zwischen den zehn
auszuwertenden Polen stimmen gut mit der 5665-Struktur überein, wobei die
Beugungsaufnahmen dieser Pole mit Hilfe von EMS für die 5665-Struktur identifiziert
wurden. Die berechneten Intensitäten der Reflexe aus Anhang A stimmen qualitativ mit
den experimentellen Beobachtungen überein.
Die Abb. 7.14a zeigt ein Übersichtsbild mit benachbarten Phasen 5665 und 1221. Die
EDX-Messung an 5 Stellen innerhalb der Y5Ni6B6C5-Phase ergab das
Konzentrationsverhältnis cNi/cY = 1.21, was dem theoretischen Wert von 1.2 entspricht (s.
Tab. 7.9). Das benachbarte Gebiet wurde an Hand der Beugungsaufnahmen als 1221-Phase
identifiziert. Die gemessene Zusammensetzung cNi/cY = 1.79 weicht vom stöchiometrischen
Wert ab und ist offenbar eine Folge der in hoher Dichte vorliegenden Stapelfehler.
Abbildung 7.14: Y5Ni6B6C5-Phase in der Probe SE424U (benachbart liegt die YNi2B2C-Phase).
a) D  11° gegen [10  0  1], (1 1 10)g 
b) Beugungsbild für den [100]-Pol




Die EDX-Analysen wurden im IFW Dresden am Mikroskop Philips CM200FEG in
Zusammenarbeit mit H.-D. Bauer und D. Hofmann durchgeführt. Das Ziel dieser
Untersuchung war die Bestimmung der cNi/cY-Verhältnisse in den Bereichen
unterschiedlicher Stapelfehlerdichte oder verschiedener Phasen. Dabei sollte überprüft
werden, ob die aus den TEM- und HRTEM-Untersuchungen abgeleiteten Phasen
hinsichtlich ihrer Zusammensetzung auch durch EDX-Analyse bestätigt werden können.
Aufgrund der geringen Atommasse der Elemente B und C ist die EDX-Methode zur
Quantifizierung dieser Elemente nicht geeignet. Die laterale Auflösung dieser Methode
ermöglicht es, Bereiche bis hinunter zu 100 nm Ausdehnung zu untersuchen. Die zu
untersuchende TEM-Probenstelle wurde in den Kipphalter des Mikroskops so eingebaut,
daß nach der 20°-Kippung diese Stelle zum EDX-Detektor zeigt.
Insgesamt wurde die EDX-Analyse an TEM-Proben der nominellen Zusammensetzungen
YNi1.8B1.8C und YNi1.65B1.65C durchgeführt, die jeweils im ungeglühten Zustand sowie
nach einer 1100°C-Glühung vorlagen. Die Ergebnisse sind in Tab. 7.8 und 7.9
zusammengestellt. Anhand der durch EDX-Messungen ermittelten
Konzentrationsverhältnisse cNi/cY ergeben sich die Phasenzusammensetzungen bzw. die
Vorschläge für die einzelnen Phasen, wobei in spitzen Klammern die Zahl der Meßpunkte
angegeben ist. Der systematische Fehler $c(Y,Ni) der EDX-Messungen beträgt bis zu 2
at% und der relative Fehler des Konzentrationsverhältnisses $(cNi/cY) wurde nach dem
Fehlerfortpflanzungsgesetz berechnet.
Tabelle 7.8: Die Konzentrationsverhältnisse von Ni zu Y in verschiedenen Phasen der Proben
SE423U und SE423G.





cNi/cYEDX  cNi/cY EDX
YNi2B2C
cNi/cY =2
1. Korn: 1.96 <3>





YNi2B2C 1. Korn: 2.0  <10>







1.06  <3> 0.08




Fremde Phase 1.52 <3> 0.12
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In den beiden SE423-Proben wurde ein Verhältnis cNi/cY,EDX zwischen 1.96 bis 2.08
bestimmt. Es handelt sich dabei um die YNi2B2C-Phase (cNi/cY=2) mit unterschiedlich
großer Stapelfehlerdichte (s. Abb. 7.6 und 7.7), wobei die Abweichung von der
stöchiometrischen 1221-Phase wahrscheinlich auf Stapelfehlern beruht. Das Verhältnis
von 1.64 in SE423U ist mit der 5885-Phase in Übereinstimmung.
Der Meßwert von 1.36 in SE423G wurde durch sechs Meßpunkte auf einem Korn bestimmt,
was nahezu der Zusammensetzung von Y3Ni4B4C3 (cNi/cY=1.3) entspricht. Durch die
konventionellen TEM-Untersuchungen an dem gleichen Korn (s. Abb. 7.9 und Kap. 7.6)
wurde diese Struktur bestätigt. Neben dem Korn der 3443-Phase liegt ein Gebiet mit dem
Konzentrationsverhältnis 1.06 ± 0.04, was der 1111-Phase entspricht.
Zwei schmale Körner mit cNi/cY,EDX von 1.52 bzw. 1.74 zeigten viele Ausscheidungen und
keinen Stapelfehlerkontrast. Diese Phasen in diesen Körnern konnten aufgrund ihrer
geringen Ausdehnung nicht durch weitere TEM-Untersuchungen identifiziert werden.
In der bei 1100°C geglühten Probe SE424G zeigten die 1221- und 5885-Phasen nahezu
exakt mit cNi/cY,EDX = 2.04 (1221-Phase) und 1.59 (5885-Phase) die theoretischen Verhältnisse
(Tab. 7.9). Hingegen ist in der ungeglühten Probe SE424U die Abweichung vom
theoretischen Konzentrationsverhältnis insbesondere für die 1221-Phase mit cNi/cY,EDX =




identifizierung cNi/cY,EDX  (cNi/cY,EDX)
YNi2B2C
cNi/cY = 2
1. Korn: 1.79 <9>











1. Korn: 1.21 <6>
2. Korn: 1.18 <2>
0.1
YNi2B2C 2.04 <2> 0.18
Y5Ni8B8C5 1.59 <13> 0.14







Tabelle 7.9: Das Konzentrationsverhältnis von Ni zu Y in SE424U und SE424G.
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Die Zuordnung erfolgt dennoch zu dieser Phase, da durch Elektronenbeugung an einem
Bereich mit cNi/cY,EDX = 1.85 die 1221-Phase eindeutig bestätigt werden konnte. Die große
Abweichung wird möglicherweise durch die sehr hohe Stapelfehlerdichte in dem
untersuchten Gebiet bedingt.
In den beiden SE424-Proben wurde im Übergangsbereich zwischen der 5885- und der
1221-Phase, einem Gebiet hoher Stapelfehlerdichte, das Konzentrationsverhältnis von 1.41
bzw. 1.43 ermittelt. Dieses Ergebnis ist trotz der Berücksichtigung der Fehler weit vom
theoretischen Wert von 1.6 der 5885-Phase entfernt und entspricht eher dem Verhältnis
von 1.3 der 3443-Phase.
Es wurden zwei Körner in SE424U untersucht, die ein Verhältnis von 1.18 und 1.21
aufweisen. Dabei wurde bestätigt, daß es sich um Y5Ni6B6C5 mit cNi/cY = 1.2 handelt (Kap.
7.7).
7.9 Zusammenfassung und Diskussion
7.9.1 Diskussion der Strukturen
Die Existenz der YNiBC-, Y3Ni4B4C3-, und YNi2B2C-Phasen in der Probenserie
YNi2-xB2-xC (x = 0.2, 0.35 und 0.5) wurden eindeutig durch röntgendiffraktometrische,
WDX-, EDX- und TEM-Untersuchungsmethoden nachgewiesen. Die Y5Ni8B8C5- und
Y5Ni6B6C5-Strukturen wurden erstmalig durch TEM-Untersuchungen gefunden und
bezüglich ihrer Zusammensetzung durch EDX-Analyse bestätigt. Auch durch WDX-
Analyse im Rasterelektronenmikroskop konnte die Existenz der Y5Ni8B8C5-Phase bestätigt
werden.
Diese Phasen sind aus YC- Schichten und B-Ni2-B-Schichtspaketen aufgebaut. Durch den
regelmäßigen Einbau von YC-Schichten in die YNi2B2C-Struktur können weitere
tetragonale Strukturen mit größerer Gitterkonstante entstehen, wobei höchstens zwei YC-
Schichten aufeinander folgen sollen.
Wenn man die YNiBC-, Y3Ni4B4C3-, Y2Ni3B3C2- und die Y5Ni8B8C5-Struktur in Abb. 7.1
betrachtet, ist jeweils nach i Elementarzellen der YNi2B2C-Struktur eine YC-Schicht
eingeschoben, wobei i = 1/2, 1, 3/2 bzw. 2 ist. Wie in Abb. 7.1 zu sehen ist, liegt für nicht-
ganzzahliges i eine primitive und für ganzzahliges i eine innenzentrierte tetragonale Struktur
vor. Möglicherweise existieren weitere Strukturen mit zwei aufeinanderfolgenden YC-
Schichten zwischen der YNiBC- und der YNi2B2C-Phase, deren Gitterkonstante c
näherungsweise aus den verallgemeinerten Formeln 7.5 und 7.6 folgt:
für i = 1, 2, 3, 4, . . . : c = 2(ic1221 + dYC-YC)  (7.5)
für i = 1/2, 3/2, 5/3, 7/2, . . . : c = ic1221 + dYC-YC  (7.6)
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In Tab. 7.10 werden die bezüglich ihrer Zusammensetzung zwischen der YNiBC- und der
YNi2B2C-Phase liegenden Phasen zusammengestellt. Es handelt sich dabei um die bereits
bekannten und weitere mögliche Phasen (YC)n(NiB)m (m ' n ' 1, 2 ' m/n ' 1), ihre
Zusammensetzungen YNi2-xB2-xC (x = 1 . . . 0) und die Gitterkonstanten c. Zur Berechnung
von c wurde für den Abstand der YC-YC-Schichten dYC-YC = 0.2435 nm angenommen.
Dieser Wert entspricht den röntgeneinkristalldiffraktometrischen Meßergebnissen an der
YNiBC-Phase.
Tabelle 7.10: Strukturvorschläge für verschiedene YNi2-xB2-xC-Phasen.
Die Y5Ni6B6C5-Struktur wird abweichend von diesem Schema dadurch erzeugt, daß YC-
Schichten abwechselnd nach einer bzw. einer halben Elementarzelle der 1221-Struktur
eingefügt werden (s. Abb. 7.1).
Anhand der EDX-Analyse existieren noch Phasen mit einem Verhältnis cNi/cY,EDX von 1.75
und 1.52, wobei cNi/cY = 1.52 näherungsweise dem Verhältnis der Y2Ni3B3C2-Phase und
cNi/cY = 1.75 dem Verhältnis der Y4Ni7B7C4-Phase entspricht.
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i (YC)n(NiB)m Symmetrie YNi2-xB2-xC x c [nm]
1/2 YNiBC P4/nmm YNiBC 1 0.7586(10)
1 Y3Ni4B4C3 I4/mmm YNi1.3B1.3C 0.7 2.56391(17)
3/2 Y2Ni3B3C2 P4/nmm YNi1.5B1.5C 0.5  1.815
2 Y5Ni8B8C5 I4/mmm YNi1.6B1.6C 0.4 4.66(3)
5/2 Y3Ni5B5C3 P4/nmm YNi1.68B1.68C 0.32  2.884
3 Y7Ni12B12C7 I4/mmm YNi1.71B1.71C 0.29  6.824
7/2 Y4Ni7B7C4 P4/nmm YNi1.75B1.75C 0.25  3.940
4 Y9Ni16B16C9 I4/mmm YNi1.78B1.78C 0.22  8.936
usw.
( YNi2B2C I4/mmm YNi2B2C 0 1.0561(5)
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7.9.2 Stapelfehlerdichte und Stöchiometrieabweichungen
An Hand der Probenserie YNi2-xB2-xC, die durch Hinzulegieren von bis zu 50 mol% YNiBC
zu YNi2B2C hergestellt wurde, konnten in den beobachteten Phasen (1221, 1111, 3443
und 5885) der homologen Serie (YC)n(NiB)m hohe Stapelfehlerdichten erzeugt werden.
Die TEM-Untersuchungen zeigen, daß es sich um chemische Stapelfehler handelt.
Es wurde versucht, aus der beobachteten Stapelfehlerdichte und dem durch EDX-
Messungen bestimmten Konzentrationsverhältnis auf die Natur der Stapelfehler zu
schließen. Zunächst wurden die mittleren Abstände der Stapelfehler SF ermittelt. Damit
wurde das cNi/cY-Verhältnis jeweils für die unterschiedlichen Stapelfehlermodelle berechnet.
Anschließend wurden die berechneten Werte mit den EDX-Meßergebnissen verglichen.
Die Ergebnisse dieser Untersuchungen an den 1221-, 3443- und 5885-Phasen sind in Tab.
7.11 zusammengefaßt. Für alle Phasen wird das Einfügen zusätzlicher YC-Schichten und
Ni2B-Schichten betrachtet. Bei den Phasen 3443 und 5885 mit zwei aufeinander folgenden
YC-Schichten ist auch das Entfernen einer YC-Schicht möglich.
Tabelle 7.11: Abschätzung der durch chemische Stapelfehler verursachten lokalen Zusammen-
setzung. (EZ: Elementarzelle).






















1.54 1.66 1.68 1.56  0.14
Der Vergleich der gemessenen und der abgeschätzten Konzentrationsverhältnisse zeigt,
daß das untersuchte Stapelfehlergebiet in der 1221-Phase zusätzliche YC-Ebenen enthält,
was einem Y-Überschuß entspricht. Für Stapelfehler in der 3443-Phase führt die Berechnung
für zwei Modelle zu fast gleichen Ergebnissen, die mit dem Experiment übereinstimmen.
Daher kann zwischen den beiden nicht entschieden werden. In 5885 ist die
Stapelfehlerdichte zu gering, um im Rahmen der Meßgenauigkeit eindeutig zu
unterscheiden.
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Bisher wurden in der Literatur insbesondere Punktdefekte als Ursache für
Stöchiometrieabweichungen in der 1221-Phase diskutiert [Graw00]. Die TEM-und EDX-
Untersuchungen an Stapelfehlern haben gezeigt, daß lokale Stöchiometrieabweichung auch
durch den Einbau chemischer Stapelfehler realisiert werden kann. Die Ergebnisse sind mit
der Modellvorstellung von zusätzlichen bzw. auch fehlenden YC-Schichten oder
zusätzlichen Ni2B-Schichtpaketen in Übereinstimmung.
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8 REALSTRUKTUR UND PHYSIKALISCHE
EIGENSCHAFTEN
Um den Einfluß der untersuchten Realstruktur auf physikalische Eigenschaften zu bewerten,
werden in diesem Kapitel zunächst die supraleitenden und magnetischen Eigenschaften
sowie das Restwiderstandsverhältnis diskutiert. Der Zusammenhang dieser Eigenschaften
mit der Realstrukturuntersuchung wird danach diskutiert. Diese physikalischen
Untersuchungen wurden im Rahmen der  Zusammenarbeit im SFB 463 von anderen
Arbeitsgruppen der TU Dresden und des IFW Dresden durchgeführt.
8.1 Charakterisierung der Proben












 .  (8.1)
Gemäß der Matthiesenschen Regel setzt sich der elektrische Widerstand aus dem
Phononenbeitrag ph, gegebenenfalls der Streuung an magnetischen Momenten mag und
an Gitterbaufehlern 0 (vorwiegend Punktdefekte) zusammen. Eine Probe mit wenigen
Gitterbaufehlern sollte ein möglichst hohes RRR aufweisen. Zu dessen Bestimmung wurde
der Widerstand durch Vierpunkt-Messung zwischen 300 und 20 K bestimmt.
Die magnetischen und supraleitenden Eigenschaften wurden durch Messung der
Wechselfeldsuszeptibilität ac(T) bestimmt, die mit einer Frequenz von 133 Hz in einem
Temperaturbereich zwischen 17 und 4.2 K erfolgte. Der magnetische Übergang äußert
sich durch einen Knick bei TN, während der supraleitende Übergang zu einem steilen Abfall
der Suszeptibilität auf -1 führt. Die supraleitende Übergangstemperatur Tc wird dabei dort
bestimmt, wo das Signal auf 50 % abgefallen ist. Die Breite des supraleitenden Überganges
($Tc = Tc,10% - Tc,90%) dient dabei der Charakterisierung der Probenhomogenität. Dabei sind
Tc,10% und Tc,90% die gemessenen Temperaturen, bei denen ac auf 10% bzw. 90% abgefallen
ist.
8.1.1 Borokarbidproben aus dem Homogenitätsgebiet von YNi2B2C
Die Untersuchung der YNi2B2C-Phase fand an Proben statt, in denen diese Phase
unterschiedliche Zusammensetzungen im Homogenitätsbereich aufweist [Behr99a]. Diese
Proben wurden hergestellt, indem Gußproben mit einer nominellen Einwaage aus 95 mol%
YNi2B2C und 5 mol% einer koexistierenden Phase X legiert wurden. In Tab. 8.1 sind
nominelle Zusammensetzung, Fremdphasen und physikalische Eigenschaften der YNi2B2C-
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Phase zusammengefaßt. Die Fremdphasen und ihr Anteil wurden durch röntgenpulver-
diffraktometrische Analyse [Belg98] bestimmt. Darüber hinaus wurden die Proben
unterschiedlichen thermischen Behandlungen ausgesetzt, die ebenfalls Einfluß auf die
Fremdphasen, deren Anteil und die physikalischen Eigenschaften haben.
Tab. 8.1: Charakterisierung der supraleitenden YNi2B2C-Proben mit nomineller Zusammensetzung
aus 95 mol% YNi2B2C und 5 mol% X hinsichtlich thermischer Behandlung und physikalischer
Eigenschaften [Belg98, Behr99a].
Aus dem Vergleich der bei 1450°C geglühten polykristallinen Proben B-E mit
unterschiedlicher nomineller Einwaage geht ein deutlicher Unterschied in den
physikalischen Eigenschaften hervor, was auf die verschiedenen Zusammensetzungen der
YNi2B2C-Phase innerhalb ihres Homogenitätsgebietes zurückzuführen ist [Behr99a]. Dabei
liegt die Übergangstemperatur zwischen 10.4 K und 15.3 K und das Restwiderstands-
verhältnis zwischen 22.2 und 3.6.
Die 1450°C-Glühung bewirkt eine deutliche Homogenisierung der Phase, was sich in einer
Abnahme von $Tc ausdrückt. So wird $Tc von 3.3 K (ungeglühte Probe F) durch die
thermischen Behandlung drastisch auf  0.3 K verkleinert.
Im Vergleich zu dieser Behandlung bewirkt die Glühung ausschließlich bei 1100°C eine
etwas geringere Homogenisierung, wie der Vergleich der Proben A und B mit gleicher
nomineller Zusammensetzung zeigt. Der größere Fremdphasenanteil bei A von 1.2% im








Tc[K]   Tc[K]   RRR
A YNi2B2C YB2C2, Ni2B 1.2 1100°C 15.5 0.4 15.6
B YNi2B2C YB2C2, Ni2B,
YNi12B6
0.4 15.3 0.2 22.2
C YB2C2 YB2C2 3.7 14.4 0.4 7.6
D YNiBC YB2C2 0.2 15.2 0.3 10.5
E YNi2C2 Ni3B 5.5
1450°C
10.4 0.3 3.6
F YNiC2 YB2C2 3.7 ungeglüht 11.0 3.3 3.8
G YNi2B2C-
Einkristall




Vergleich zu 0.4% bei Probe B läßt sich auf die geringere Makrohomogenisierung
zurückführen [Behr99a]. Die Ausheilung der Gitterdefekte (vorwiegend Punktdefekte)
drückt sich durch das größere Restwiderstandsverhältnis RRR von 22.2 bei Probe B
verglichen mit 15.6 bei Probe A aus. Der Einkristall gleicher Zusammensetzung (Probe G)
ist hinsichtlich Tc und $Tc vergleichbar mit der bei 1100°C geglühten Probe. Trotz
verschiedener thermischer Behandlungen unterscheiden sich die Proben A, B und G
hinsichtlich Tc nur geringfügig.
8.1.2 Magnetische und supraleitende SENi2B2C-Proben
Wie bereits in Kapitel 2 erwähnt, kommt es in Verbindungen mit magnetischen Ionen zu
einer deutlichen Absenkung bzw. Unterdrückung der Supraleitung und zum Auftreten von
magnetischer Ordnung unterhalb der Néel-Temperatur TN. In Tab. 8.2 sind neben den





Behandlung Tc [K] Tc [K] RRR TN [K]
Er 11.2 0.4 14.3 6
Ho   9.3 6.5
Tb0.8Er0.2
1450°C-Glühung
7.1 0.6 7.9 7.1
Ce
Polykristall
unbehandelt   12.7 
Tb mit 35 K/h abgekühlt   4.2 14.8
Tb
Einkristall
1450°C-Glühung   7.5 14.8
Tb0.4Y0.6 35 K/h abgekühlt 3.6 0.8 5.0 5.6
Tb0.4Y0.6
Einkristall A
1450°C-Glühung 5.1 0.6 10.6 5.6
Tb0.4Y0.6 Einkristall B
(Anfang) 35 K/h abgekühlt 3.5 0.9 4.6 5.4
Tb0.4Y0.6 (Ende) 10 K/s  1300°C
100 K/h  RT 3.4 1.2 6.0 6.0
Tab. 8.2: Charakterisierung der magnetischen und supraleitenden SENi2B2C-Proben [Bitt01].
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Magnetische Ordnung ohne Supraleitung wurde bei HoNi2B2C (TN = 6.5K) und TbNi2B2C
(TN = 14.8K) beobachtet. Die Koexistenz der beiden Phänomene tritt bei ErNi2B2C und in
den Mischreihen mit Tb0.2Er0.8Ni2B2C und Tb0.4Y0.6Ni2B2C auf [Bitt98, Bitt99]. In den
Einkristallen mit Tb und Tb0.4Y0.6 führt eine nachfolgende 1450°C-Glühung zu einem
deutlichen Anstieg von RRR. Diese Glühung führt bei dem Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristall A
auch zu einer Zunahme von Tc und einer Abnahme von $Tc. Die magnetische
Ordnungstemperatur TN hingegen bleibt nahezu unverändert.
Der Unterschied in den physikalischen Eigenschaften zwischen Anfangs- und Endbereich
des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalles B ist auf Segregationseffekte hinsichtlich des Ni/B- und
des Tb/Y-Verhältnisses zurückzuführen [Bitt00].
8.1.3 Supraleitende YNi2-xB2-xC-Proben
Für die YNi2-xB2-xC-Proben (x = 0.2, 0.35, 0.5) mit unterschiedlicher thermischer Behandlung
wurden die supraleitende Eigenschaften ebenfalls durch Suszeptibilitätsmessungen von
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Tabelle 8.3: Supraleitende Eigenschaften der Probenserie YNi2-xB2-xC-Proben (x = 0.2, 0.35, 0.5).
Die Proben mit unterschiedlicher nomineller Zusammensetzung unterscheiden sich
hinsichtlich der supraleitenden Sprungtemperatur weniger als die Proben der Serie in Tab.
8.1. Durch eine Glühung bei 1100°C bzw. 1450°C kann Tc jedoch um bis zu 1.8 K erhöht
werden. Die Übergangsbreite $Tc wird unabhängig von der Zusammensetzung bereits durch
die 1100°C-Glühung verkleinert. Eine noch bessere Homogenisierung gelingt durch die
Glühung bei 1450°C.
8.2 Diskussion der physikalischen Eigenschaften im Zusammenhang
mit der Realstruktur
Chemische Stapelfehler konnten nur in den inhomogenen Proben in hoher Dichte
nachgewiesen werden. Die Homogenität hängt dabei von der thermischen Vorgeschichte
ab.
Andererseits zeigen Proben gleicher nomineller Zusammensetzung mit und ohne
Stapelfehler keine signifikanten Unterschiede hinsichtlich der supraleitenden
Übergangstemperatur Tc (Probe A und B der YNi2B2C-Polykristalle sowie Anfangs- und
Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls B). Daraus folgt, daß chemische Stapelfehler
offenbar ohne Einfluß auf die Supraleitung sind. Für den mittleren Abstand zwischen dicht






Tc [K] Tc [K]
ungeglüht 12.1 1.7
G (1100°C) 13.5 1.5YNi1.8B1.8C








liegenden Stapelfehlern im YNi2B2C-Polykristall A wurde 50 nm ermittelt. Dies ist
wesentlich größer als die Kohärenzlänge von ca. 6 nm, die durch Messungen des kritischen
Feldes Hc2 in YNi2B2C [Taka94] ermittelt wurde. Dies kann ein Grund dafür sein, weshalb
die chemischen Stapelfehler die supraleitenden Eigenschaften hier nicht beeinflussen. Im
Endbereich des Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls ist der mittlere Abstand der Stapelfehler mit
700 nm noch wesentlich größer.
Die Abnahme der supraleitenden Übergangsbreite $Tc in YNi2B2C von 0.4 für Probe A
(1100°C-Glühung) auf 0.2 K für Probe B (1450°C-Glühung) weist auf eine Verbesserung
der Homogenität der supraleitenden Phase hin. Eine Erhöhung des Restwiderstands-
verhältnisses RRR von 15.6 auf 22.2 läßt sich im wesentlichen auf die Ausheilung der
Punktdefekte zurückführen. Analog ist $Tc beim Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristall B im
Anfangsbereich mit 0.9 K infolge der langsameren Abkühlung geringer als im Endbereich
mit 1.2 K.
In Abhängigkeit von der Zusammensetzung der YNi2-xB2-xC-Probenserie sind Unterschiede
in Tc und $Tc besonders bei den ungeglühten Proben bemerkbar. Während die YNi1.65B1.65C-
Probe sowohl das niedrigste Tc (11.4 K) als auch den breitesten Übergang (2.3 K) aufweist,
ist die Übergangsbreite für YNi1.8B1.8C und YNi1.5B1.5C mit 1.7..1.8 K deutlich schmaler
und auch die Übergangstemperatur mit 12.1 K (YNi1.8B1.8C) bzw. 12.7 K (YNi1.5B1.5C)
höher (s. Tab. 8.3). Dies ist auf den unterschiedlichen Erstarrungsverlauf und die damit
verbundene unterschiedliche Homogenität der YNi2B2C-Phase zurückzuführen. Aufgrund
der Zusammensetzung kristallisiert die YNi2B2C-Phase im Falle der YNi1.8B1.8C-Probe im
wesentlichen primär, und nur ein geringer Anteil dieser Phase erstarrt entlang der
eutektischen Rinne mit der YNiBC-Phase als Eutektikum bei tieferer Temperatur, während
sie bei der YNi1.5B1.5C-Probe ausschließlich als Eutektikum erstarrt. Nur bei der
YNi1.65B1.65C-Probe kommt es im wesentlichen zu vergleichbaren Anteilen der primär und
im Eutektikum erstarrten YNi2B2C-Phase. Dies führt zur größeren Inhomogenität der
YNi2B2C-Phase und könnte der Grund für das niedrigste Tc und den breitesten supraleitenden
Übergang sein. Sowohl durch eine Glühbehandlung bei 1100°C als auch bei 1450°C wird
eine vergleichbare Erhöhung der Sprungtemperatur auf ca. 13.7 K erreicht, unabhängig
von der Zusammensetzung. Da allerdings erst die Glühung bei 1450°C zu einem Ausheilen
von Stapelfehlern führt, kann vermutet werden, daß der Anstieg von Tc durch das Ausheilen
von Punktdefekten, was bereits bei 1100°C erfolgt, hervorgerufen wird. Dieses Ausheilen
von Punktdefekten sollte auch der Grund für die Verringerung der Übergangsbreite $Tc
sein, die bereits bei der 1100°C-Glühung erfolgt und nach der 1450°C-Glühung noch
deutlicher ist.
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Zusammenfassend kann festgestellt werden, daß für alle untersuchten Systeme die
Supraleitungseigenschaften nicht von der Stapelfehlerdichte abhängen, sondern
hauptsächlich durch Punktdefekte bestimmt sind.
Da insbesondere in der YNi2-xB2-xC-Probenreihe weitere Phasen nachgewiesen wurden,
ergibt sich die Frage, ob diese auch supraleitend sind. Von Kitô et al. wurde eine Polykristall,
der die Phasen YNiBC und YNi2B2C neben der Hauptphase Y3Ni4B4C3 enthielt, im Hinblick
auf Supraleitung untersucht. Aus Suszeptibilitätsmessungen ergab sich ein sehr breiter
Übergang unterhalb von 11 K, der auch bei tieferen Temperaturen keine Sättigung aufwies.
Statt dessen war unterhalb von 3 K ein weiteres Abknicken zu beobachten. Die Autoren
vermuten für Y3Ni4B4C3 einen Übergang bei 11K sowie möglicherweise für YNiBC einen
solchen bei 3 K. Allerdings wurde von Gangopadhyay et al. in YNiBC bis zu 1.75 K keine
Supraleitung beobachtet [Gang96].
Die eigenen Suszeptibilitätsmessungen erfolgten bis hinab zu 2 K und zeigen nur einen
supraleitenden Übergang im Bereich zwischen 12.8 und 14.1 K (s. Abb. 8.1), der von der
YNi2B2C-Phase hervorgerufen wird. Ob Y3Ni4B4C3 tatsächlich supraleitend ist, kann
aufgrund der eigenen Messungen nicht entschieden werden, da der Volumenanteil dieser
Phase gegenüber der supraleitenden YNi2B2C-Phase zu gering ist. Entsprechend kann auch
keine Aussage zu der Phase Y5Ni8B8C5 gemacht werden.
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9 ZUSAMMENFASSUNG
Die vorliegende Arbeit befaßt sich mit Untersuchungen der Realstruktur von
intermetallischen Seltenerd-Borokarbiden. In diesen Zusammenhang wurden zwei
Themenschwerpunkte gesetzt. Zu einem wurden die 1- und 2-dimensionalen
Kristallbaufehler, Versetzungen und Stapelfehler an quaternären SENi2B2C- (SE = Y, Er,
Ho, Ce und Tb) und pseudoquaternären SE1xSE21-xNi2B2C-Verbindungen (SE1 = Tb,
SE2 = Y, Er) charakterisiert. Diese Untersuchungen wurden im wesentlichen an
Polykristallen, aber auch an einigen einkristallinen Proben durchgeführt. Ferner wurden
an einer polykristallinen YNi2-xB2-xC-Probenreihe (x = 0.2, 0.35 und 0.5) neben den
Realstruktur-untersuchungen auch Untersuchungen hinsichtlich der in diesen Proben
auftretenden neuen Strukturen durchgeführt.
Es wurde ein Einfluß der Glühbehandlung auf die Realstruktur unabhängig von der
chemischen Zusammensetzung des Probenmaterials und des Herstellungsverfahrens
festgestellt. Sowohl eine Glühung der Polykristalle bis 1100°C als auch die schnelle
Abkühlung mit einer Rate von 10 K/s während der Einkristallzucht führen zum Auftreten
von dicht liegenden Stapelfehlern und der Bevorzugung der <110]-Versetzungen. Hingegen
lassen sich die Stapelfehler und Versetzungen durch eine 1450°C-Glühung ausheilen bzw.
bei der Einkristallzüchtung durch eine wesentlich langsamere Abkühlrate von 35 K/h
vermeiden. Die Versetzungsdichte verringert sich dabei generell um zwei Größenordnungen.
Hier kommen überwiegend die <100]-Versetzungen vor, während die <110]-Versetzungen
als Bestandteil von Versetzungsnetzwerken oder nur vereinzelt beobachtet werden können.
Die experimentellen Beobachtungen liefern Hinweise auf Versetzungsgleiten und -klettern.
Das Gleitsystem im YNi2B2C-Einkristall ist <100]{011). Dabei ist die Pyramiden-
Gleitebene {011) gegenüber der Basisgleitung durch ihre geringste Flächendichte
aufzubrechender Ni-B-Bindungen (1.27/a2) ausgezeichnet. Die Gleitung der [110]-
Ganzversetzungen im Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristall auf der (001)-Stapelfehlerebene kann
darauf zurückgeführt werden, daß eine zusätzliche Scherung um ½<110] von chemischen
Stapelfehlern begünstigt wird. Eine Aufspaltung der <110]-Ganzversetzungen konnte bisher
mit Weak-Beam-Untersuchungen nicht nachgewiesen werden. Eine Reihe der in der Mitte
der prismatischen Versetzungsringe befindlichen [010]-Helixversetzungen deuten auf einen
Klettervorgang hin.
Die Kontrastanalyse der beobachtete Stapelfehler in YNi2B2C und Tb0.4Y0.6Ni2B2C ergab
den Fehlervektor ¼[001]R 

, was dem Einfügen einer YC-Schicht oder eines Ni2B-
Schichtpakets auf der (001)-Ebene in die SENi2B2C-Struktur entspricht. Daher ist eine
lokale Stöchiometrieabweichung zu erwarten, was ein Auftreten chemischer Stapelfehler





 und es handelt sich damit um Franksche prismatische Versetzungsringe. Bei
den zahlreichen Versetzungsringen in dem abgeschreckten Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalls liegt
sogar eine Überlappung der in den benachbarten (001)-Ebenen befindlichen Stapelfehler
vor.
Die Herstellung der Probenserie YNi2-xB2-xC mit x = 0.2, 0.35 und 0.5 erfolgte durch
Hinzulegieren von bis zu 50 mol% YNiBC zu YNi2B2C. Dadurch konnten hohe
Stapelfehlerdichten und auch neue Phasen der homologen Reihe (YC)n(NiB)m erzeugt
werden.
Die Existenz der YNiBC-, Y3Ni4B4C3-, und YNi2B2C-Phasen wurden eindeutig durch
röntgendiffraktometrische, WDX-, EDX- und TEM-Untersuchungen nachgewiesen. Die
Y5Ni8B8C5- und Y5Ni6B6C5-Strukturen wurden erstmalig durch TEM-Untersuchungen
gefunden und bezüglich ihrer Zusammensetzung durch EDX-Analyse bestätigt. Auch durch
WDX-Analyse im Rasterelektronenmikroskop konnte die Existenz der Y5Ni8B8C5-Struktur
bestätigt werden.
Es wurde beobachtet, daß dicht liegende chemische Stapelfehler nicht nur in YNi2B2C
sondern auch in YNiBC, Y3Ni4B4C3 und Y5Ni8B8C5 auftreten. Die durch die Kontrastanalyse
ermittelten Fehlervektoren 1/3c1111, 1/10c3443 und 1/18c5885 entsprechen wieder dem Einfügen
einer YC-Schicht oder eines Ni2B-Schichtpakets in der jeweiliger Phase. Eine lokale
Zusammensetzung konnte durch die hohe Stapelfehlerdichte abgeschätzt werden und stimmt
mit der EDX-Analyse überein.
Es wurde festgestellt, daß für alle untersuchten Systeme die supraleitende Sprungtemperatur
nicht von der Stapelfehlerdichte abhängt, sondern hauptsächlich durch Punktdefekte
bestimmt wird. Die Unterschiede in Tc und $Tc der YNi2-xB2-xC-Probenserie sind besonders
bei den ungeglühten Proben bemerkbar, die auf die unterschiedlichen Stöchiometrie-
abweichungen der YNi2B2C-Phase zurückzuführen ist. Die Tatsache einer vergleichbaren
Erhöhung von Tc bei der 1100°C- bzw. 1450°C-Glühung spricht für die Ausheilung der
Punktdefekte, die bereits bei 1100°C erfolgt. Offenbar befinden sich die Punktdefekte in
einem thermodynamisch metastabilen Zustand. Dieser Befund läßt sich auch bei den Proben
mit und ohne Stapelfehler in YNi2B2C und Tb0.4Y0.6Ni2B2C bestätigen.
Aus Herstellung und Untersuchung der Probenserie YNi2-xB2-xC ergeben sich Anregungen
zu Untersuchungen mit x > 0.5, um weitere tetragonale Strukturen bzw. supraleitenden
Phasen der homologen Reihe (YC)n(NiB)m zu suchen und zu charakterisieren. Da EDX-
und WDX-Analyse sowie konventionelle TEM lokal laterale Untersuchungen anbieten
können, ist die genaue Phasenidentifizierung bzw. Strukturcharakterisierung mittelts




Um Aussagen zum mechanischen Verhalten in SENi2B2C zu gewinnen, sollten
Hochtemperaturverformungen an verschiedenen orientierten Einkristallen durchgeführt
werden. Die zu erwartenden Aussagen zum Gleitsystem werden zusammen mit den an
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Anhang A: Strukturdaten und berechnete Reflexlisten
Die folgenden Listen zeigen die starken und niedrigindizierten Reflexe hkl, die reziproken
Netzebenenabstände ghkl, die relativen Intensitäten Irel. und die Strukturfaktoren Fhkl der









0.3559 1.0561 90° I 4/m m m Y .00000 .00000 .00000
Ni .50000 .00000 .25000
B .00000 .00000 .35880
C .50000 .50000 .00000
h   k   l ghkl[nm-1]             Irel      Fhkl h   k   l ghkl[nm-1]         Irel         Fhkl
0   0   2 1.8929 21.1578 2.2318 2   0   8 9.4537 105.5905 5.5711
1   0   1 2.9845 43.9051 2.0184 1   1  10 10.2760 50.7043 4.0249
0   0   4 3.7857 270.6409 11.2882 3   2   3 10.5930 17.5507 1.7001
1   1   0 4.0029 19.2858 2.1910 3   1   6 10.6001 128.9611 4.6099
1   0   3 4.0091 280.6033 5.9142 2   1   9 10.6119 10.0621 1.2884
1   1   2 4.4279 1000.0000 11.7333 4   0   0 11.3218 26.7943 4.3433
1   1   4 5.5095 30.3446 2.2799 4   0   4 11.9380 26.7556 3.1514
1   0   5 5.5141 55.2871 3.0787 4   1   3 12.0107 10.0202 1.3678
2   0   0 5.6609 365.5024 11.3430 3   3   2 12.1569 29.6873 3.3498
0   0   6 5.6786 .1675 .3439 4   2   0 12.6582 32.4691 3.5747
2   0   2 5.9690 5.0709 .9701 2   0  12 12.6898 23.6399 3.0540
2   1   1 6.3995 17.7449 1.3287 3   1  10 13.0264 36.8619 2.7322
2   0   4 6.8101 209.8295 6.6655 4   2   4 13.2122 33.9235 2.6396
2   1   3 6.9368 90.8822 3.1306 4   0   8 13.6202 21.4790 3.0159
1   1   6 6.9476 322.6388 8.3483 1   1  14 13.8415 21.1752 3.0188
2   1   5 7.9026 33.8818 2.0402 2   2  12 13.8952 15.4343 2.5823
2   2   0 8.0057 108.4965 7.3493 5   1   2 14.5561 25.4045 2.3977
2   2   4 8.8557 86.9820 4.8938 4   2   8 14.7498 28.9682 2.5773
3   0   3 8.9535 17.4873 2.2064 5   1   6 15.5095 21.8506 2.2953











0.3579 0.7571 90° P 4/n m m Y .25000 .25000 .16560
Ni .75000 .25000 .50000
B .75000 .75000 .32510
C .75000 .75000 .15550
h   k   l ghkl[nm-1]         Irel        Fhkl h   k   l ghkl[nm-1]         Irel         Fhkl
0   0   1 1.3208 75.0245 2.5019 3   1   2 9.2221 195.7433 3.7754
0   0   2 2.6417 1.9402 .5690 1   0   7 9.6588 11.6622 1.3337
1   0   1 3.0905 171.7685 2.8954 2   0   6 9.6970 176.5976 5.2004
1   0   2 3.8452 544.7659 5.7515 3   0   4 9.9083 26.6374 2.0416
1   1   0 3.9514 280.3906 5.9155 1   1   7 10.0548 71.7220 3.3747
0   0   3 3.9625 540.5779 11.6323 3   2   1 10.1604 17.5488 1.1865
1   1   1 4.1663 1000.0000 8.1114 3   1   4 10.2948 137.0657 3.3379
1   1   2 4.7531 938.8345 8.3947 3   2   2 10.4148 38.0381 1.7686
0   0   4 5.2833 .5437 .4260 3   0   5 10.6713 7.8058 1.1469
2   0   0 5.5882 676.2595 10.9251 1   0   8 10.9298 14.2634 1.5691
1   1   3 5.5960 23.8916 1.4531 3   1   5 11.0310 61.3366 2.3114
2   0   1 5.7421 8.0089 .8522 2   1   7 11.1588 13.4997 1.0906
1   0   4 5.9766 168.0206 3.9823 4   0   0 11.1763 49.7287 4.1898
2   1   1 6.3858 63.5997 1.7908 2   2   6 11.1920 96.3657 4.1270
1   1   4 6.5975 361.5992 6.1380 1   1   8 11.2813 38.0373 2.6032
0   0   5 6.6041 5.8007 1.5556 4   1   2 11.8193 22.0070 1.4331
2   1   2 6.7833 182.6167 3.1275 3   3   0 11.8543 2.7648 1.0174
2   0   3 6.8505 432.9574 6.8439 4   0   3 11.8580 54.3919 3.1915
1   0   5 7.1709 25.8995 1.7126 0   0   9 11.8875 13.1402 3.1412
1   1   5 7.6960 114.3611 3.7281 3   3   1 11.9276 28.3663 2.3115
2   2   0 7.9028 201.6831 7.0952 3   3   2 12.1450 31.0209 2.4392
0   0   6 7.9250 96.9011 6.9649 2   1   8 12.2755 17.0848 1.2869
2   1   4 8.1822 111.3914 2.6827 4   2   0 12.4955 60.0876 3.4434
3   0   1 8.4857 15.4944 1.4410 4   1   4 12.6740 17.9978 1.3421
2   0   5 8.6511 8.6741 1.0886 3   1   7 12.7888 50.6860 2.2624
3   0   2 8.7886 36.8555 2.2617 3   3   4 12.9783 24.7851 2.2539
3   1   0 8.8356 24.4917 1.8486 4   2   3 13.1087 68.8116 2.6688
2   2   3 8.8406 178.8133 4.9965 2   0   9 13.1354 33.3218 2.6291
1   1   6 8.8554 22.0810 1.7573 3   0   8 13.4876 5.4994 1.0823
3   1   1 8. 9338 181.9070 3.5822 1   0  10 13.5006 7.5669 1.2702









0.3559 2.5590 90° I 4/m m m Y .00000 .00000 .00000
Y .00000 .00000 .29930
Ni .50000 .00000 .10110
C .50000 .50000 .00000
C .00000 .00000 .20340
B .00000 .00000 .14600
B .50000 .50000 .05750
h   k   l ghkl[nm-1]        Irel       Fhkl h   k   l ghkl[nm-1]         Irel         Fhkl
0   0   2 .7816 47.4041 1.4703 1   1  18 8.0788 26.9217 1.7812
0   0   4 1.5631 66.7993 2.4682 2   2  10 8.8560 226.4818 5.4090
0   0   6 2.3447 3.4582 .6878 3   0   7 8.8621 44.8893 2.4089
1   0   3 3.0445 150.7459 2.5874 3   1   4 9.0217 213.5578 3.7486
0   0   8 3.1262 .4447 .2848 3   1   6 9.1894 201.3316 3.6734
1   0   5 3.4224 51.8752 1.6092 1   0  23 9.4168 22.9199 1.7743
0   0  10 3.9078 611.7961 11.8107 2   0  20 9.6261 233.295 5.7234
1   0   7 3.9214 614.3235 5.9279 1   1  24 10.1857 77.5299 3.3940
1   1   0 3.9736 174.0040 4.4912 3   2   7 10.4936 48.6017 1.9286
1   1   2 4.0498 129.3939 2.7647 3   1  16 10.8647 104.3790 2.8759
1   1   4 4.2700 1000.0000 7.8921 1   1  26 10.9096 30.6711 2.2093
1   1   6 4.6138 865.4491 7.6318 1   0  27 10.9187 20.3610 1.8008
1   1   8 5.0560 134.8577 3.1537 2   2  20 11.1464 134.8083 4.6817
2   0   0 5.6196 807.7379 11.5074 4   0   0 11.2391 71.6717 4.8477
1   0  13 5.8054 121.8207 3.2118 4   0  10 11.8991 78.4077 3.6890
1   1  12 6.1465 70.9351 2.5219 4   2   0 12.5657 92.3577 4.1144
1   1  14 6.7617 452.5186 6.6807 3   1  24 12.9193 63.8249 2.4523
2   0  10 6.8447 515.0303 7.1709 2   0  30 13.0006 61.1803 3.4062
2   1   7 6.8525 214.5118 3.2743 4   2  10 13.1593 105.7372 3.1856
1   1  16 7.4083 199.9192 4.6480 4   0  20 13.6894 59.6192 3.4504
0   0  20 7.8156 121.8207 7.4533 4   2  20 14.7980 86.3374 3.0526
2   2   0 7.9473 256.0891 7.7054 3   1  14 10.4345 195.6759 3.8589











0.3520 4.6600 90° I 4/m m m Y1 .00000 .00000 .00000
Y2 .50000 .50000 .88800
Y3 .00000 .00000 .07760
Y4 .50000 .50000 .72400
Y5 .00000 .00000 .61200
Ni2 .50000 .00000 .55600
Ni4 .50000 .00000 .66800
Ni6 .50000 .00000 .83200
Ni8 .50000 .00000 .94400
h   k   l ghkl[nm-1]         Irel       Fhkl h   k   l ghkl[nm-1]         Irel         Fhkl
0   0   2  .4292 15.1818 1.1072 1   0  23 5.6948 111.2605 5.4589
0   0   4  .8584 49.9679 2.8406 2   0   4 5.7463 4.6231 1.1178
0   0   6 1.2876 .3469 .2899 1   1  20 5.8789 22.5918 2.4993
0   0   8 1.7167 127.1601 6.4085 2   0   8 5.9355 27.4023 2.7658
0   0  10 2.1459 89.5764 6.0136 0   0  28 6.0086 7.8520 2.9792
0   0  12 2.5751 .2868 .3727 1   0  25 6.0706 23.1356 2.5701
1   0   1 2.8490 29.8384 1.9995 2   0  10 6.0736 28.3140 2.8439
1   0   3 2.9129 20.0878 1.6589 1   1  22 6.1992 7.1852 1.4474
0   0  14 3.0043   16.3043 3.0356 2   0  14 6.4272 8.4800 1.6011
1   0   5 3.0368  775.8981 10.5270 2   1   5 6.4424 183.8749 5.2780
1   0   7 3.2136  142.7810 4.6455 2   1   7 6.5277 36.7441 2.3750
0   0  16 3.4335     2.0576 1.1529 1   1  24 6.5319 52.1810 4.0038
1   0   9 3.4352      9.7335 1.2540 2   1  11 6.7769 29.8848 2.1823
1   0  11 3.6936    94.0727 4.0425 1   0  29 6.8410 11.9955 1.9646
0   0  18 3.8627  748.4899 23.3219 2   0  18 6.8705 549.7983 13.3288
1   0  13 3.9816   469.0081 9.3717 1   1  26 6.8754 324.6304 10.2457
1   1   0 4.0177     16.5006 2.4972 2   1  13 6.9380 167.5760 5.2289
1   1   2 4.0405     82.4349 3.9580 1   1  28 7.2280 112.4975 6.1841
1   1   4 4.1083     28.3593 2.3409 1   0  31 7.2336 80.6941 5.2396
1   1   6 4.2189   200.0465 6.3003 1   1  30 7.5886 28.0509 3.1641
0   0  20 4.2918      6.7818 2.3400 0   0  36 7.7253 88.0342 11.3113
1   1   8 4.3691 1000.0000 14.3348 2   0  26 7.9632 10.3457 1.9684
1   1  10 4.5548 662.6472 11.9145 2   2   0 8.0353 164.3393 11.1451
1   1  12 4.7721 135.1449 5.5075 2   1  23 8.0445 69.4687 3.6252
1   0  19 4.9694 13.4552 1.7733 2   2   8 8.2166 10.2129 1.9866
1   1  14 5.0167 17.1151 2.0095 2   0  28 8.2696 11.4801 2.1131
1   1  16 5.2849 43.5422 3.2898 2   1  25 8.3147 15.7935 1.7573
1   0  21 5.3272 14.8182 1.9268 2   2  10 8.3169 10.6030 2.0365
1   1  18 5.5733 18.5314 2.2040 1   1  34 8.3292 10.9747 2.0735
0   0  26 5.5794 7.1416 2.7379 3   0   5 8.5900 33.9014 3.7009









0.3550 4.1420 90° I 4/m m m Y .00000 .00000 .00000
Y .50000 .50000 .12750
Y3 .00000 .00000 .18630
Y4 .50000 .50000 .31370
Y5 .00000 .00000 .37250
Y6 .50000 .50000 .50000
Y7 .00000 .00000 .62750
Y8 .50000 .50000 .68630
Y9 .00000 .00000 .81370
Y10 .50000 .50000 .87250
Ni2 .50000 .00000 .06370
Ni4 .50000 .00000 .25000
Ni6 .50000 .00000 .43630
Ni8 .50000 .00000 .56370
Ni10 .50000 .00000 .75000
Ni12 .50000 .00000 .93630
h   k   l ghkl[nm-1]        Irel       Fhkl h   k   l ghkl[nm-1]         Irel         Fhkl
0   0   2 .4829 47.7889 4.4881 1   1  18 5.8954 12.5101 4.0119
0   0   4 .9657 350.0211 17.1775 2   0  10 6.1293 36.0132 6.9406
0   0   6 1.4486 317.4091 20.0341 1   1  20 6.2598 15.7213 4.6343
0   0   8 1.9314 .0334 .2372 0   0  26 6.2772 5.2929 5.3854
0   0  10 2.4143 94.0447 14.0783 2   0  12 6.3351 21.1923 5.4128
1   0   1 2.8272 7.9529 2.2152 2   1   3 6.3403 16.1636 3.3440
0   0  12 2.8972 43.7529 10.5191 2   1   5 6.4134 141.6688 9.9569
1   0   3 2.9085 70.9408 6.7103 1   1  22 6.6394 308.1747 21.1311
1   0   5 3.0647 577.2562 19.6487 2   0  16 6.8309 754.1903 33.5304
0   0  14 3.3800 .7011 1.4382 2   1  11 6.8358 160.0965 10.9277
0   0  16 3.8629 1000.0000 58.0690 1   1  24 7.0316 36.2918 7.4626
1   0  11 3.8714 459.2926 19.6987 2   1  13 7.0374 6.2372 2.1885
1   1   0 3.9837 91.1571 12.5896 1   0  27 7.1012 86.9230 11.6063
1   1   2 4.0129 19.2875 4.1098 2   0  18 7.1151 6.0731 3.0708
1   1   4 4.0991 27.7025 4.9781 2   1  15 7.2656 2.6032 1.4366
1   0  13 4.2173 15.6409 3.7941 2   0  20 7.4199 18.4419 5.4646
1   1   6 4.2389 668.1851 24.8619 1   1  26 7.4346 19.5069 5.6257
0   0  18 4.3457 6.3963 4.9259 0   0  32 7.7257 110.5700 27.3072
1   1   8 4.4272 179.3722 13.1644 2   0  22 7.7428 27.7894 6.8525
1   0  15 4.5880 5.7122 2.3915 2   1  19 7.7921 11.8598 3.1755
1   1  10 4.6582 243.2326 15.7246 2   2   0 7.9674 233.3556 28.4867
0   0  20 4.8286 17.1233 8.4956 2   2   4 8.0257 13.3143 4.8290
1   1  12 4.9258 4.7114 2.2505 2   1  21 8.0858 39.4495 5.8996
1   1  14 5.2244 4.2120 2.1914 2   2   6 8.0980 19.8536 5.9234
0   0  22 5.3114 21.1098 9.8932 2   2  10 8.3252 13.3837 4.9311
1   0  19 5.3830 20.3183 4.8856 2   0  26 8.4346 7.9964 3.8365
1   1  16 5.5490 84.5455 10.1184 3   0   5 8.5365 26.3296 7.0036
2   0   0 5.6338 719.6545 42.0666 2   2  16 8.8544 307.5696 24.3788
2   0   4 5.7160 39.9620 7.0604 1   1  32 8.6923 21.8304 6.4351
1   0  21 5.8000 60.6488 8.7616 3   0  11 8.8582 32.0975 7.8771










0.3533 1.8137 90° P 4/n m m Y .00000 .00000 .00000
Y .50000 .50000 .29130
Ni .50000 .00000 .14570
Ni .00000 .50000 .14570
Ni .50000 .00000 .43690
Ni .50000 .43690 .00000
h   k   l ghkl[nm-1]        Irel       Fhkl h   k   l ghkl[nm-1]         Irel         Fhkl
0   0   1 .5514 172.6855 13.6288 2   0  13 9.1138 3.8483 4.1359
0   0   2 1.1027 91.2466 14.0104 2   0  14 9.5535 185.0849 29.3662
0   0   3 1.6541 70.7983 15.1147 2   2  10 9.6836 5.9939 5.3205
0   0   4 2.2054 20.4260 9.3745 2   0  15 10.0043 2.6862 3.6203
0   0   5 2.7568 21.2646 10.6940 2   2  12 10.3512 2.0916 3.2495
0   0   6 3.3082 23.9044 12.4206 2   2  13 10.7120 2.2123 3.3997
0   0   7 3.8595 1000.0000 86.7715 2   0  17 10.9335 5.9857 5.6496
0   0   8 4.4109 .0005 .0666 2   2  14 11.0885 108.8183 24.2588
0   0   9 4.9622 3.7939 6.0602 4   0   0 11.2581 82.8832 30.1690
0   0  10 5.5136 7.6857 9.0922 4   0   1 11.2716 1.2484 2.6197
2   0   0 5.6290 797.1698 66.1590 4   0   2 11.3120 1.4525 2.8308
2   0   1 5.6560 11.1088 5.5357 4   0   3 11.3790 2.0372 3.3624
2   0   2 5.7360 12.6480 5.9484 2   2  15 11.4792 1.5953 2.9885
2   0   3 5.8670 16.1371 6.7952 0   0  21 11.5785 11.4641 16.0919
2   0   4 6.0457 6.9366 4.5225 4   0   5 11.5907 1. 3991 2.8123
2   0   5 6.2679 10.4271 5.6458 4   0   6 11.7341 2.2366 3.5777
2   0   6 6.5292 15.5645 7.0401 4   0   7 11.9013 120.1132 26.4042
0   0  12 6.6163 2.2599 5.4009 4   4   0 15.9213 20.8808 18.0077
2   0   7 6.8251 797.1838 51.5128 4   2  14 14.7653 70.9866 15.9873
0   0  13 7.1677 2.0885 5.4040 2   2  17 12.2975 4.1651 4.9980
2   0   9 7.5040 4.6078 4.1065 4   0  10 12.5357 2.6408 4.0181
0   0  14 7.7190 94.0233 37.6279 4   2   0 12.5869 108.4856 25.8064
2   0  10 7.8795 11.4286 6.6271 4   2   1 12.5990 1.6680 2.2638
2   2   0 7.9607 274.4426 46.1633 4   2   2 12.6351 1.9416 2.4459
2   2   1 7.9797 3.9650 3.9282 4   2   3 12.6951 2.7727 2.9298
2   2   2 8.0367 4.5794 4.2367 2   0  24 14.3801 2.9893 4.5788
2   2   3 8.1307 6.1240 4.9279 2   0  21 12.8743 30.5255 13.8444
2   2   4 8.2605 2.5760 3.2215 4   2   5 12.8853 1. 8878 2.4355
0   0  15 8.2704 1.3014 4.5822 4   2   6 13.0144 3.0300 3.1010
2   2   5 8.4245 4.1620 4.1353 4   2   7 13.1654 162.3412 22.8295
2   2   6 8.6207 6.4880 5.2229 4   0  14 13.6502 48.8731 18.0379
2   0  12 8.6869 3.8064 4.0158 4   2  10 13.7416 3.7847 3.5612
2   2   7 8.8469 345.8670 38.6306 2   2  21 14.0512 21.5265 12.1457
0   0  17 9.3731 2.3735 6.5879
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Anhang B: Zusammenstellung der verwendeten Symbole und
Abkürzungen
Anhang









(YC)n(NiB)m: homologe Reihe der intermetallischen Borokarbide
SE: Seltenerdmetall, Y, La und Sc
a, c: Gitterkonstanten der tetragonalen Struktur
c/a: Verhältnis der beiden Gitterkonstanten der tetragonalen Struktur
cNi/cY: Konzentrationsverhältnis der Ni- zu Y-Atome
cB/cY: Konzentrationsverhältnis der B- zu Y-Atome
cC/cY: Konzentrationsverhältnis der C- zu Y-Atome





G: Bezeichnung der 1100°C-Glühung des Probenmaterials
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b: Betrag des Burgersvektors
eb

 : Stufenkomponente des Burgersvektors
ac(T): Wechselfeldsuszeptibilität
dhkl : Netzebenenabstände
D: Einstrahlrichtung der Elektronen
*SF: mittlerer Abstand der Stapelfehler
+: Abstand zweier Orowan-Ringe
Fhkl: Strukturfaktor
g =(hkl): reziproker Gittervektor der beugenden Netzebenenschar
ghkl : reziproker Netzebenenabstand
 g b = 0: Auslöschungsregel für die Versetzung
bg p

 = 0: Auslöschungsregel für die Partialversetzung
 Irel.: relative Intensitäten des Elektronenstrahls




: Linienrichtung der Versetzung
pl

: Richtung der projizierten Versetzungslinie auf der TEM-Aufnahme
L: Kameralänge (Abstand Probe-Film)
: Wellenlänge des Elektronenstrahls mit 200 kV (0.0025nm)
L: Mikroskopkonstante
CuK Wellenlänge der Cu-K-Linie (1.5418Å)
MoK Wellenlänge der Mo-K-Linie (0.71073Å)
,: Schubmodul
 : Poissonsche Zahl
R

: Fehlervektor der Stapelfehler
R

: Betrag des Fehlervektors der Stapelfehler
r: Abstand zweier Beugungsreflexe
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R = +/2 : minimaler Radius zweier Orowan-Ringe
RRR: Restwiderstandsverhältnis
s: Abweichungsparameter
Tc : supraleitende Sprungtemperatur
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